Mikrostrukturelle Beschreibung von Verformung und Schädigung hochmanganhaltiger Stähle mit TRIP- und TWIP-Effekt by Twardowski, Raphael
Mikrostrukturelle Beschreibung von Verformung und
Schädigung hochmanganhaltiger Stähle mit TRIP- und
TWIP-Effekt
Von der Fakultät für Georessourcen und Materialtechnik
der Rheinisch-Westfälischen Technischen Hochschule Aachen
zur Erlangung des akademischen Grades eines
Doktors der Ingenieurwissenschaften
genehmigte Dissertation
vorgelegt von Dipl.-Ing.
Raphael Twardowski
aus Rybnik, Polen
Berichter: Univ.-Prof. Dr.-Ing. Wolfgang Bleck
PD Dr.-Ing. Stefan Zaefferer
Tag der mündlichen Prüfung: 17. Dezember 2013
Diese Dissertation ist auf den Internetseiten der Hochschulbibliothek verfügbar

Kurzfassung
In der vorliegenden Arbeit wird ein mikromechanisches Modell, ba-
sierend auf der Methode der repräsentativen Volumenelemente, für
hochmanganhaltige Stähle mit dem TWIP- und TRIP-Effekt ent-
wickelt. Die vollständig austenitische Gefügestruktur des hier unter-
suchten X60Mn22 Stahls wird mit Hilfe der Voronoitesselation geo-
metrisch beschrieben. Das plastische Verhalten des Werkstoffes wird
durch ein versetzungsdichtebasiertes Materialmodell und das Versa-
gen unter Berücksichtigung der Spannungsmehrachsigkeit berechnet.
Die notwendigen Modellparameter werden mit Hilfe von experimentel-
len Untersuchungen bestimmt. Dazu zählen Synchrotron- und EBSD-
Methoden zur Quantifizierung der einzelnen Verformungsphasen und
unterbrochene Zugversuche im Rasterelektronenmikroskop für die Be-
urteilung der Schädigungsvorgänge.
Die experimentelle Bestimmung mechanischer Zwillingsanteile, wie
auch des ϵ-Martensit, konnte für unterschiedliche Gefüge und Tem-
peraturbereiche in Abhängigkeit der Dehnung durchgeführt werden.
Entsprechend der Temperatur und der Legierung kann der aktive Ver-
formungsmechanismus gut vorhergesagt werden. Die Art des Mecha-
nismus richtet sich dabei in erster Linie nach der Stapelfehlerener-
gie. Befindet sich der Wert der Stapelfehlerenergie im Bereich von
20 mJ/m2, entscheiden lokale Heterogenitäten darüber, ob mechani-
sche Zwillingsbildung oder die martensitische Phasenumwandlung zur
Verfestigung beitragen. Durch die Berücksichtigung der Stapelfehle-
renergie im numerischen Modell konnte der Einfluss der chemischen
Zusammensetzung und der Temperatur entsprechend den experimen-
tellen Ergebnissen gezeigt werden.
Aufgrund der kontinuierlichen Verfestigung in dieser Werkstoffgruppe
wird eine kritische Lokalisierung hinausgezögert. Unterbrochene Zug-
versuche haben gezeigt, dass bis zum Erreichen der Bruchdehnung
keine nennenswerte Porenbildung stattfindet. Die aufgrund der fehlen-
den Einschnürung geringe Mehrachsigkeit unterdrückt das Wachstum
von Mikroporen, welche sich an Schnittpunkten von Zwillingslamellen
und Korngrenzen bilden. Unmittelbar vor dem Versagen kann sich der
Werkstoff nicht mehr weiter verfestigen und es kommt zur Lokalisie-
rung. Die numerische Betrachtung des Versagens stimmt mit experi-
mentellen Ergebnissen überein. Auf Mikroebene konnte gezeigt wer-
den, dass insbesondere heterogene Verteilungen von Zwillingen und
ϵ-Martensit ungünstig für das Versagen sein können.
Abstract
In the present work a microstructural model based on representative
volume elements is proposed for high manganese steels with TWIP-
and TRIP-effect. The fully austenitic microstructure of the investi-
gated X60Mn22 steel, will be described mathematically by voronoi-
tessellation. The plastic deformation is calculated by a dislocation ba-
sed material model and the damage and failure under consideration
of the triaxiality. The necessary modeling parameter are determined
by experimental investigation. Synchrotron and EBSD measurement
are used for quantification of phase transformation and twinning. The
fracture behavior is investigated by interrupted tensile tests with scan-
ning electron microscope.
The experimental determination of mechanical twins and ϵ-martensite,
was done for varying microstructures and temperatures as a function
of strain. According to the temperature and the alloy, the active de-
formation mechanism can be predicted. The dominating mechanism
is controlled primarily by the stacking fault energy. By considering
local heterogeneities and the stacking fault energy in the numerical
model, the influence of chemical composition and temperature can be
shown according to the experimental results.
Because of the continuous strain hardening in this group of steels,
the strain localization is delayed compared to conventional steels. In-
terrupted tensile tests have shown, that no void nucleation is visible
until fracture. The lack of triaxiality prevents the growth of voids,
which nucleate on twin and grain boundary intersections. Immedia-
tely before fracture occurs, the materials strain hardening capacity
is consumed and it comes to localization. The numerical results con-
cerning the failure are in good accordance to experimental results.
On micro scale it could be shown, that heterogeneous distribution of
twins and ϵ-martensite is negatively affecting the fracture.
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Kapitel 1
Einleitung
Im Folgenden werden die Motivation und das Ziel dieser Arbeit erläutert. Die we-
sentlichen Punkte sind hierbei das Konzept der hochmanganhaltigen Stähle, die
numerische Simulation mittels der Methode derRepräsentativenVolumenelemente
(RVE) und der Aufbau eines geeigneten polykristallinen Geometrie- und eines
Materialmodells. Experimentelle Arbeiten werden für die Parameteridentifikati-
on und die Validierung der Simulationsergebnisse genutzt.
1.1 Motivation
Das zunehmende Interesse der Automobilindustrie an sparsameren Fahrzeugen
und gleichzeitig verbesserter Sicherheit für den Kunden erfordert die Entwick-
lung optimierter Karosserien und Werkstoffe. Der Einsatz von Leichtbau und
verbesserter Werkstoffe bietet eine Möglichkeit, bestehende Karosseriekonzepte
zu verbessern und diese den neuen Anforderungen hinsichtlich Gewichtsersparnis
sowie Sicherheit anzupassen. Als Beispiel bieten Aluminium und faserverstärkte
Kunststoffe in dieser Hinsicht gute Eigenschaften, jedoch finden sie aufgrund der
hohen Material- und Verarbeitungskosten wenig Anwendung. Mit seiner Vielsei-
tigkeit und Verfügbarkeit ist Stahl beim Automobilbau nach wie vor der bevor-
zugte Werkstoff. Passive Sicherheit im Front- und Heckbereich eines Autos kann
durch Stähle, welche möglichst viel Verformungsenergie aufnehmen können, rea-
lisiert werden. In Abbildung 1.1 ist unter anderem die B-Säule einer Karosserie
dargestellt. Diese muss bei einem Unfall höchste Steifigkeiten garantieren, um die
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Zelle und damit die Insassen bestmöglich schützen zu können. Das Ziel ist es,
maßgeschneiderte Stähle für die einzelnen Funktionsbereiche innerhalb der Ka-
rosserie eines Fahrzeugs schnell und kostengünstig zu entwickeln und einzusetzen.
DP 500, 600
DP 800
DP 1000
TRIP 980
TWIP 980
CP 1000
MS 1200
HF 1500
Mild Steel
HSLA 450,
BH 340
B-Säule
Abbildung 1.1: Darstellung der Einsatzmöglichkeiten und möglicher Anteile un-
terschiedlicher Stähle innerhalb einer PKW-Karosserie [17].
In diesem Zusammenhang wurden in den letzten zwei Jahrzehnten hochfe-
ste Stähle, die sogenannten Advanced High Strength Steels (AHSS), entwickelt.
Die erste Generation dieser Gruppe basiert auf Stählen mit einem mehrphasi-
gen Gefüge, zu der niedrig legierte Stähle mit metastabilen Restaustenit zäh-
len. Die verbesserten Verfestigungseigenschaften resultieren aus der martensiti-
schen Phasenumwandlung des Restaustenits, woher sich auch die Bezeichnung
der TRansformation Induced Plasticitiy (TRIP) Stähle ableitet.
Das weitere Bestreben nach noch besseren mechanischen Eigenschaften führte
zur Entwicklung der hochmanganhaltigen Stähle (HMS). Dieses Werkstoffkonzept
bietet neben den hohen Festigkeiten der AHSS zusätzlich gute Verformungseigen-
schaften. Aufgrund der hohen Gehalte von 15 bis 35 % und der geringeren Dich-
te von Mangan sind zudem auch Gewichtseinsparungen möglich. Das vollständig
austenitische Gefüge plastifiziert dabei entweder aufgrund des TRIP-Effektes oder
mechanischer Zwillingsbildung, welche als TWinning Induced Plasticity (TWIP)
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bezeichnet wird. Die zusätzliche Verfestigung aufgrund des TWIP-Effektes ist auf
die Kornfeinung, welche durch die mechanische Zwillingsbildung verursacht wird,
zurückzuführen. Dieser Vorgang wird als dynamischer Hall-Petch-Effekt bezeich-
net. Der TRIP- und TWIP-Effekt führt dabei nicht nur zu verbesserten Verfesti-
gung, sondern zögert auch die geometrische Einschnürung und damit das Versa-
gen hinaus. Die Art und die Auswirkung auf die Verfestigung des dominierenden
Verformungsmechanismus ist in erster Linie von der Stapelfehlerenergie (SFE)
abhängig [5]. Die SFE ist eine intrinsische Größe, welche basierend auf der chemi-
schen Zusammensetzung und der Temperatur berechnet wird. Übereinstimmend
mit Frommeyer u. a. [29], Grässel u. a. [34] und Allain u. a. [5] ist für SFE unterhalb
von 20 mJm−2 ϵ-Martensit- und zwischen 20 und 50 mJm−2 Zwillingsbildung zu
erwarten [3,23].
Das Interesse am Einsatz der HMS erfordert folglich die Berücksichtigung
verschiedener mikromechanischer Aspekte. Dazu zählen in erster Linie unter-
schiedliche Verformungsmechanismen und mehrphasige Gefügestrukturen. Eine
Beschreibung der mechanischen Eigenschaften mit Hilfe eines numerischen Mo-
dells setzt voraus, dass der Einfluss von verschiedenen Deformationsmechanismen
auf das Verformungs- und Versagensverhalten unter Berücksichtigung einer mög-
lichen inhomogenen Verteilung modellhaft beschrieben werden kann. Dazu ha-
ben sich Gefügesimulationen mit Hilfe von Repräsentativen Volumenelementen
(RVE) bewährt [6,83,48]. Hierbei handelt es sich um eine numerische Beschreibung
des Werkstoffes, die die mikroskopischen Charakteristika berücksichtigt. Die Vor-
hersage von mechanischen Eigenschaften und Werkstoffversagen ist eine Mög-
lichkeit, Entwicklungszeiten und damit -kosten zu sparen. Aussagen für optimale
Gefüge zur Herstellung hochmanganhaltiger Stähle für verschiedene Einsatzbe-
dingungen können auf diese Weise zur Verfügung gestellt werden.
1.2 Ziel der Arbeit
Ziel dieser Arbeit ist die Beschreibung der mechanischen Eigenschaften von hoch-
manganhaltigen Stählen mit Hilfe der RVE-Methode unter Berücksichtigung al-
ler relevanten mikrostrukturellen Aspekte. Ein wesentlicher Teil ist dabei der
3
1. EINLEITUNG
Aufbau eines Geometriemodells, welches die reale Mikrostruktur geometrisch re-
präsentativ abbildet. Zu diesem Zweck wird die Methode der Voronoi-Zerlegung
auf ein Gittermodell angewendet, um eine polykristalline Gefügestruktur zu er-
halten. Hierfür wird ein plattformübergreifendes Programm zur Vorverarbeitung
entwickelt, welches die Vorgaben des Benutzers erfasst und in ein Modell umsetzt.
Die Beschreibung der Randbedingungen und Materialparameter erfolgt ebenfalls
im dritten Kapitel dieser Arbeit. Im zweiten Teil der Arbeit wird ein modu-
lares Materialmodell aufgebaut, welches die Verfestigungsvorgänge aufgrund der
jeweils aktiven Verformungsmechanismen beschreibt. Die Module beschreiben da-
bei die Versetzungsverfestigung, die mechanische Zwillingsbildung, die martensi-
tische Phasenumformung unter Berücksichtigung der lokalen SFE. Das Modell
wird als Benutzerroutine in die Simulationsumgebung ABAQUS implementiert.
Die Bestimmung der einzelnen Modellparameter erfolgt durch experimentelle
Untersuchungen an einem industriell hergestellten X60Mn22 Stahl. Die Untersu-
chungen werden für variierende Prüftemperaturen und Gefüge durchgeführt, um
eventuelle Abhängigkeiten für das Materialmodell berücksichtigen zu können. Die
Validierung des RVE-Modells erfolgt durch die Gegenüberstellung von simulier-
ten Daten mit aus einachsigen Zugversuchen gewonnen und wahren Dehnungs-
wahren Spannungskurven. Die Anteile der mechanischen Zwillinge und des ϵ-
Martensits am Gesamtgefüge werden mit Synchrotron und Electron Backscatter
Diffraction (EBSD) Untersuchungen an unterbrochenen Zugversuchen bestimmt
und mit den numerischen Ergebnissen verglichen. Die Untersuchung des Schädigungs-
und des Versagensverhaltens erfolgt an Bruchflächen der einachsigen Zugversuche.
Unterbrochene Versuche an Zugproben sollen die Schädigungsinitiierung erfassen,
um Rückschlüsse auf kritische Gefügebereiche zu ermöglichen.
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Kapitel 2
Theoretische Grundlagen
Zu Beginn dieses Kapitels wird auf die Entwicklung der hochfesten Manganstäh-
le und deren Charakteristika eingegangen. Des Weiteren werden die einzelnen
Verformungsmechanismen, welche für die enorme Verfestigungsfähigkeit verant-
wortlich sind, erläutert und als physikalisch basierte Modelle mathematisch be-
schrieben. Die Stapelfehlerenergie wird hierbei als wesentliche Steuergröße für
die Aktivierung der Verformungsmechanismen identifiziert und mit einem empi-
rischen Modell erfasst.
2.1 Hochmanganhaltige Stähle
Die Entwicklung neuer Stähle mit verbesserter Festigkeit und gleichzeitig guter
Umformbarkeit erfordert neue Legierungskonzepte. Austenitische Fe-Mn-C oder
Fe-Mn-Al-C Legierungen bieten neben ausgezeichneten mechanischen Eigenschaf-
ten auch Vorteile bei der Gewichtsreduktion. Hohe Festigkeiten müssen bei die-
sem Konzept nicht unbedingt mit geringerer Duktilität verbunden sein, wie es bei
konventionellen Stählen bisher der Fall war. Durch die gezielte Aktivierung und
Steuerung von zusätzlichen Verformungsmechanismen wie der Zwillingsbildung
oder der athermischen Phasenumwandlung wird die Verfestigung des Werkstoffs
gefördert und damit die Entfestigung hinausgezögert. An dieser Stelle sollen nied-
riglegierte Manganstähle, Mittelmangan sowie die in dieser Arbeit betrachteten
hochmanganhaltigen Stähle erwähnt werden.
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Abbildung 2.1: Typische Eigenschaften hochfester und weicher Stähle als Funk-
tion der Zugfestigkeit und der Bruchdehnung.
Wie in Abbildung 2.1 ersichtlich, bieten bereits die AHSS höhere Festigkeiten
an, als die hochfesten Stähle der Bake Hardening (BH), der Interstitial Free (IF)
oder der High Strength Low Alloy (HSLA) Gruppen. Gleichzeitig ist auch die
Kombination aus Festigkeit und Duktiliät in einem Bereich von 20000 bis 30000
MPa% wesentlich erhöht. Niedriglegierte Manganstähle gehören zu den AHSS der
ersten Generation und zeichnen sich durch einen Restaustenitgehalt von bis zu 15
% aus [55]. Dieser wird während der plastischen Verformung dehnungsinduziert in
ϵ- und α′-Martensit umgewandelt. Durch das Hinzulegieren von 1.5 bis 2.0 wt.%
Mangan erniedrigt sich die Umwandlungstemperatur, so dass der Austenit beim
Abkühlen stabil bleibt. Die Martensitfestigkeit wird durch einen Kohlenstoffge-
halt von 0.15 bis 0.3 wt.% verbessert. Weitere Legierungselemente wie Si, Al und P
begünstigen die Ferrit- und vermeiden die Karbidbildung [47,92]. Der Ferrit dient
als weiche Matrixphase, in welcher die einzelnen Restaustenitinseln eingelagert
sind. Durch eine angepasste Wärmebehandlung können der Restaustenitgehalt
und damit die mechanischen Eigenschaften gezielt eingestellt werden. Hierbei
wird entweder direkt nach dem Warmwalzen in den Bainitbereich abgekühlt und
gehalten oder nach dem Kaltwalzen eine Wärmebehandlung durchgeführt. Bei
der Wärmebehandlung nach dem Kaltwalzen wird das Band auf interkritische
Temperatur erwärmt und ebenfalls in das Bainitgebiet abgekühlt. Die resultie-
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rende Mikrostruktur ist in beiden Fällen ein bainitsch-ferritisches Matrixgefüge
mit eingelagertem Restaustenit. Die mechanischen Eigenschaften ergeben sich in
einer Zugfestigkeit von ca. 850 MPa und einer Bruchdehnung von ca. 35 %.
Im Vergleich zu niedriglegierten TRIP-Stählen besitzen Mittelmanganstähle
verbesserte mechanische Eigenschaften und befinden sich in einem Bereich von
30000 MPa%. Ein Mangangehalt von 5 bis 10 wt.% erhöht die Zugfestigkeit auf
1000 MPa und die Bruchdehnung auf bis zu 40 % [89,65]. Durch eine interkriti-
sche Glühbehandlung im Bereich von Ac1 und Ac3 können Restaustenitgehalte
zwischen 25 und 50 vol. % eingestellt werden [19,76]. Diese führen zu einer kontinu-
ierlichen martensitischen Umwandlung über einen weiten Bereich und damit zu
hohen Bruchdehnungen. Zu hohe Austenitanteile können allerdings die Stabilität
des Austenits aufgrund von Kohlenstoffabreicherung reduzieren [19]. Die günstigen
Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften aufgrund des TRIP-Effektes
würden in diesem Fall verringert werden. Die optimale Einstellung des Restau-
stenitgehalts ist somit bei den Mittelmanganstählen entscheidend [89].
Mit einem Festigkeits - Duktilitätsniveau von mehr als 40000 MPa% set-
zen sich die hochmanganhaltigen Stähle noch weiter von den AHSS und nicht-
rostenden Austenitstählen ab (Abb. 2.1). Zu den hochmanganhaltigen Stählen
werden Legierungen mit 10 bis 35 wt.% Mangan gezählt [10]. Mangan stabili-
siert den Austenit und erniedrigt die Martensitumwandlungstemperatur [52,53]. Ab
Mangangehalten von über 15 wt. % kann die plastische Verformung neben dem
TRIP-Effekt auch über die mechanische Zwillingsbildung erfolgen. Das Kriterium
für TRIP oder TWIP wird in der Literatur mit der freien Gibbsenergie für die
γfcc → ϵhcp Umwandlung angegeben. Demnach ist TRIP für ∆Gγ→ϵ ≤ -220 J/mol
und TWIP für ein ∆Gγ→ϵ im Bereich von 110 - 250 J/mol zu erwarten [33,46]. Zu
den weiteren Hauptlegierungselementen zählen C, Si, Al und N. Kohlenstoff und
Stickstoff verbessern die Austenitstabilität, sind festigkeitssteigernd und verhin-
dern in gleicher Weise wie Mn die Bildung von ϵ-Martensite durch Erhöhung
der freien Gibbsenergie [11]. Silizium erhöht die Bruchfestigkeit durch Feinung der
ϵ-Martensitplatten und ist wie C und N festigkeitssteigernd aufgrund von Misch-
kristallverfestigung [79]. Durch die Zugabe von Aluminium wird zum einen die
Bildung von ϵ-Martensit erschwert und die mechanische Zwillingsbildung begün-
stigt. Zum anderen wird durch das Hinzulegieren dieses Elementes die κ-Phase
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1 ausgeschieden. In diesem Fall verfestigt der Werkstoff nicht mehr aufgrund des
TRIP- oder TWIP-Effektes, sondern durch die Induzierung von Scherbändern.
Dieser Effekt wird als Micro Band Induced Plasticitiy (MBIP) oder auch Shear
Band Induced Plasticitiy (SBIP) bezeichnet. Jedoch wirkt sich Aluminium nega-
tiv auf die Vergiessbarkeit und die zu erreichende Oberflächenqualität aus. Alu-
minium reduziert SiO2 und MnO aus dem Giesspulver zu Silizium und Mangan,
wodurch die Viskosität des Schmierfilms zwischen Schmelze und Kokille beein-
trächtig wird [85].
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Abbildung 2.2: Quasistatische Fließkurven von TRIP- (Fe15Mn3Al3Si),
TRIP/TWIP- (Fe20Mn3Al3Si) und TWIP- (Fe25Mn3Al3Si) Stählen bei Raum-
temperatur [29].
In Abbildung 2.2 sind drei Fließkurven von hochmanganhaltigen Werkstoffen
mit unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen dargestellt. Frommeyer
u. a. [29] zeigte, dass in Abhängigkeit des Mangan- und Kohlenstoffgehaltes der
aktive Verformungsmechanismus beeinflusst wird. So ist für Werkstoff A TRIP,
Werkstoff B TRIP/TWIP und Werkstoff C ausschließlich der TWIP-Effekt domi-
nant. Wie bereits erwähnt, hat Allain u. a. [5] in seiner Arbeit den Zusammenhang
1In Stählen mit flächenzentrierter Gitterstruktur kann es zur spinodalen Entmischung kom-
men. In diesem Fall kommt es zur Ausscheidung von Karbiden. Diese chemische Zusammenset-
zung ist von der Art (Fe,Mn)3(Al,C).
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zwischen der von der chemischen Zusammensetzung und der Temperatur abhän-
gigen SFE und den einzelnen Mechanismen untersucht. Die SFE ist somit eine
entscheidende Größe, mit welcher die mechanischen Eigenschaften von HMS ge-
steuert werden können.
9
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2.2 Stapelfehlerenergie
Die Phasenumwandlung in die thermodynamisch stabilere Phase findet nicht
spontan statt. Vielmehr ist sowohl für die Zwillingsbildung als auch für die mar-
tensitische Umwandlung ein Keimbildungsmechanismus notwendig. Die SFE hat
neben ihrem maßgeblichen Einfluss auf die thermodynamische Stabilität einer
Phase auch Einfluss auf den Keimbildungsmechanismus, da sie die Aufspaltungs-
weite von Versetzungen bestimmt. Die Aufspaltungsweite beeinflusst wiederum
die Entstehung intrinsischer (ISF) oder extrinsischer Stapelfehler (ESF) und da-
mit, ob sich Zwillings- oder Martensitkeime bilden [67]. Ein System ist stets bemüht
den Zustand niedrigster Energie anzunehmen. Die Energie einer Versetzung lässt
sich mit EV = 12Gb
2 beschreiben, das heißt, die Energie einer Versetzung steigt
quadratisch mit ihrem Burgersvektor. Durch geeignete Aufspaltung der Verset-
zung kann sich ihre Energie auf diese Weise minimieren. Die Aufspaltung erfolgt
hierbei durch Zerlegen der Versetzung a⃗ mit dem Burgersvektor b in zwei Teil-
versetzungen b⃗ und c⃗ mit Burgersvektor 12b. Dabei gilt stets a⃗ ∦ b⃗ und a⃗ ∦ c⃗. Für
die Energie der aufgespaltenen Versetzung gilt dementsprechend:
E 1
2 b
=
1
2
G(
b
2
)2 (2.1)
Beide Teilversetzungen haben demnach die Energie:
E = 2 · 1
2
G(
b
2
)2 =
1
2
(
1
2
Gb2) =
1
2
EV (2.2)
Die ursprüngliche Versetzung hat ihre Energie also halbiert. Diese vereinfachte
Darstellung ist nur gültig, sofern beide Teilversetzungen weit voneinander ent-
fernt sind und sich ihre Spannungsfelder nicht beeinflussen. Die entstandenen
Versetzungen stoßen sich aufgrund ihrer parallelen Burgersvektoren ab und sind
bestrebt ihren Abstand zu maximieren. Da der Burgersvektor b2 kein Translati-
onsvektor des Kristallgitters ist, würden die Versetzungen das Kristallgitter stö-
ren. Dies wäre mit einer wesentlich höheren Energie verbunden als durch den
Energiegewinn durch Aufspaltung. Im kubischen flächenzentriertem Kristallsy-
stem des Austenits gibt es jedoch mehrere Möglichkeiten den Burgersvektor so
in kleinere Vektoren zu zerlegen, dass diese nur Flächenfehler mit kleiner Ener-
gie hervorrufen. Bekanntestes Beispiel dafür ist die Shockley-Partialversetzung.
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Wie in Abbildung 2.3 dargestellt, kann eine Versetzung auf der {111} Ebene mit
b = a2 [11¯0] in zwei Teilversetzungen gemäß:
a
2
[11¯0] =
a
6
[21¯1¯] +
a
6
[12¯1] (2.3)
aufgespalten werden. Bei der Gleitung der Teilversetzung mit b1 = a6 [21¯1¯] wird
das Gitter nicht zerstört, sondern es entsteht ein Stapelfehler. Die nachfolgende
Teilversetzung hebt diesen Stapelfehler wieder auf. Wie bereits erwähnt, wür-
den sich zwei Versetzungen unendlich weit voneinander entfernen. Dem wirkt die
Energiezunahme durch die Entstehung des Stapelfehlers entgegen. Die Energie
eines Stapelfehlers ist gegeben durch
ESF = γSF · L · x, (2.4)
wobei L die Länge, γSF die Stapelfehlerenergie und x der Abstand beider Teilver-
setzungen sind. Somit ist die Aufspaltungsweite eines Stapelfehlers maßgeblich
von der SFE abhängig [18].
A B Burgers vector ofunit dislocation
a/2 [101]
stacking fault
ribbon
Burgers vector of
partial dislocation
a/6 [112]
Burgers vector of
partial dislocation
a/6 [112]
leading
partial
trailing
partial
C
Abbildung 2.3: Darstellung einer Stufenversetzung und deren Aufspaltung in zwei
Partialversetzungen im kubisch flächenzentrierten Gitter.
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Basierend auf den Überlegungen von Hirth [40] kann die SFE als thermodyna-
mische Größe mit Gleichung 2.5 bestimmt werden. Adler u. a. [2], Lee und Choi [57]
und Saeed-Akbari u. a. [72] haben diesen Ansatz für das System Fe-Mn-C ange-
wendet.
γSF = 2ρ∆G
γ→ϵ + 2σγ/ϵ (2.5)
Hierbei ist ρ die molare Oberflächendichte entlang der {111} Ebenen und σγ/ϵ die
Grenzflächenenergie zwischen γ/ϵ. Olson und Cohen [67] geben für σγ/ϵ einen Wert
von 10±5 mJ/m2 an, welcher von der Temperatur abhängig ist. In Cotes u. a. [24]
wird zusätzlich die Abhängigkeit vom Mangangehalt diskutiert und von Hickel
u. a. [37] mit ab initio Methoden berechnet (vgl. Abb. 2.4). In dieser Arbeit wird
bei der Berechnung der Grenzflächenenergie σγ/ϵ der Einfluss des Mangangehaltes
berücksichtigt. ∆Gγ→ϵ ist die Differenz der freien Gibbsenergie zwischen der γ-
σ(Mn) = 21.1e(-0.0328Mn)
σ 
[m
J/
m
2 ]
0
5
10
15
20
25
Mn [at. %]
0 20 40 60 80 100
Abbildung 2.4: Darstellung der Grenzflächenenergie σγ/ϵ in Abhängigkeit des
Mangangehaltes nach Cotes u. a. [24].
Phase und der ϵ-Phase und berechnet sich für das System Fe-Mn-Al-C nach Yang
und Wan [90] aus dem regulären Lösungsmodell:
∆Gγ→ϵ = XFe∆G
γ→ϵ
Fe +XMn∆G
γ→ϵ
Mn +XAl∆G
γ→ϵ
Al
+XC∆G
γ→ϵ
C +XFeXMn∆Ω
γ→ϵ
FeMn +XFeXAl∆Ω
γ→ϵ
FeAl
+XFeXC∆Ω
γ→ϵ
FeC +XMnXC∆Ω
γ→ϵ
MnC +∆G
γ→ϵ
Mag (2.6)
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Tabelle 2.1: Zusammenfassung aller Parameterwerte für die SFE-Berechnung
nach Gleichung 2.5 und 2.6.
Parameter Wert Quelle
∆Gγ→ϵFe −1828.4 + 4.686T (Jmol−1) [26]
∆Gγ→ϵMn 3970− 1.7T (Jmol−1) [26]
∆Gγ→ϵAl 5481.04− 1.799T (Jmol−1) [26]
∆Gγ→ϵC −24595.12 (Jmol−1) [46,90]
∆Ωγ→ϵFeMn −9135.5 + 15282.1XMn (Jmol−1) [56]
∆Ωγ→ϵFeAl 3323 (Jmol
−1) [90]
∆Ωγ→ϵFeC 42500 (Jmol
−1) [2]
∆Ωγ→ϵMnC 26910 (Jmol
−1) [3,90,46]
βγ(µB)−1 0.7XFe + 0.62XMn − 0.64XFeXMn − 4XC [66,42,3]
βϵ(µB)−1 0.62XMn − 4XC [42,3]
T γN
250ln(XMn)− 4750XMnXC − 222XCu
−2.6XCr − 6.2XAl − 13XSi + 720 (K)
[93,87]
T ϵN 580XMn(K)
[42,3]
σγ/ϵ 21.1exp((−0.0328)Mn))/1000 (mJm−2)
ρ 0.0253 (molm−2) [3,72]
Xi ist der Molenbruch des Elementes i, ∆Gγ→ϵi die Änderung der freien Gibbs-
energie. ∆Ωγ→ϵij ist die Differenz der Wechselwirkungsenergie der Elemente i und j
in beiden Phasen. ∆Gγ→ϵMag ist die Energieänderung durch den magnetischen Über-
gang. ∆Gγ→ϵMag wird durch den Übergang der paramagnetischen γ -Phase in die an-
tiferromagnetische ϵ-Phase verursacht. Dies wird durch ∆Gγ→ϵMag = GϵMag − GγMag
beschrieben. Hillert und Jarl [39] haben die magnetische freie Gibbsenergie einer
Phase, wie später auch Cotes u. a. [25] oder Jin und Hsu [49], mit folgender Glei-
chung berechnet:
GϕMag = RTln
(
1 +
βϕ
µB
)
)
f
(
T
TϕN
)
, ϕ = γ, ϵ (2.7)
Hierbei sind βϕ das magnetische Moment, TϕN die Neel Temperatur der Phase ϕ,
µB das Bohrsche Magneton und f eine Polynomialfunktion. Li und Hsu [59] und
Dinsdale [27] geben für f folgende empirische Beziehung an:
f = 1−
79τ−1
140p +
474
497
[
1
p − 1
] [
τ3
6 +
τ9
135 +
τ15
600
]
D
, τ ≤ 1 (2.8)
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f = −
[
τ−5
10 +
τ−15
315 +
τ−25
1500
]
D
, τ > 1 (2.9)
mit τ = T
TφN
, p = 0.28 und D = 2.34246 für die kfz und hex Phase [27]. Dieses
Modell wird im Weiteren zur Berechnung der SFE eingesetzt. In Tabelle 2.1 sind
alle notwendigen Parameterwerte für die Berechnung der SFE in Abhängigkeit
der Temperatur und der chemischen Zusammensetzung aufgeführt.
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2.3 Versetzungsverformung
Hochmanganhaltige Stähle besitzen, wie alle metallische Werkstoffe, in der Regel
eine polykristalline Struktur. Diese Struktur setzt sich aus einzelnen Körnern mit
unterschiedlicher kristallographischer Orientierung zusammen. Wird eine Kraft
auf die Körner ausgeübt, so ergibt sich für jedes Gleitsystem eine entsprechende
Schubspannung. Übersteigt diese die kritische Scherspannung (Peierlsspannung),
so kommt es zur plastischen Verformung durch Abgleitung einzelner Kristallebe-
nen. Dies ist irreversibel im Gegensatz zur elastischen Verformung, bei welcher
der Kristall wieder in seine ursprüngliche Form zurückkehrt. Verformung eines
Kristalls kann durch Versetzungsgleitung oder mechanische Zwillingsbildung er-
folgen. Wie bereits im vorherigen Abschnitt 2.2 dargelegt, ist dies von der SFE
abhängig. Beide Mechanismen benötigen eine kristallographische Ebene und eine
Richtung in die die Abgleitung erfolgt. Welche Ebene jeweils aktiv ist, hängt von
der Orientierung des Kristalls in Bezug auf die angelegte Kraft ab. Sind die Kör-
ner im Polykristall ohne Vorzugsrichtung orientiert, so kann von einem isotropen
Materialverhalten ausgegangen werden. Die Orientierungsverteilung ist in diesem
Fall zufällig. Wird jedoch eine Textur in den Werkstoff eingebracht, z.B. durch
das Walzen in eine bestimmte Richtung, so gibt es eine Vorzugsorientierung. Die
mechanischen Eigenschaften sind in diesem Fall anisotrop.
Die analytische und numerische Beschreibung des Materialverhaltens erfolgt
mit Hilfe von konstitutiven Gleichungen. Diese stellen eine Beziehung zwischen
der Spannung und der Dehnung her. Im elastischen Fall erfolgt dies über das
Hooksche Gesetz, welches einen linearen Zusammenhang der beiden Größen be-
schreibt. Für den allgemeinen Fall gilt:
σij =
∑
kl
cijklεij (2.10)
mit dem Elastizitätstensor cijkl, der Spannung σij und der Dehnung ϵij. Für den
isotropen bzw. eindimensionalen Fall vereinfacht sich der Elastizitätstensor 4-ter
Stufe zum sogenannten Elastizitätsmodul E. Für die Berechnung der plastischen
Dehnung gibt es unterschiedliche Ansätze, sowohl für den mehr- als auch den ein-
dimensionalen Fall. Die Abbildung von anisotropen Werkstoffen wird in der Regel
von mehrdimensionalen Modellen beschrieben. Die eindimensionale Betrachtung
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dagegen ist eine starke Vereinfachung des Werkstoffverhaltens, basierend auf em-
pirischen oder physikalischen Modellen. Zu den bekanntesten empirischen Ansät-
zen zählen die von Ludwik [62], Hollomon [41], Swift [78] und Voce [84]. Dabei handelt
es sich um mathematische Gleichungen, welche die Spannung als Funktion von
Dehnung und mehreren Parametern bestimmen. Durch Vergleich der analyti-
schen und experimentellen Fließkurven werden die zu bestimmenden Parameter
angepasst. Da der Parametersatz lediglich für die jeweiligen Versuchsparameter
bestimmt wurde, ist dieser in der Regel nicht allgemeingültig. Dies ist ein Nachteil
aller empirischen Modellansätze.
Physikalisch basierte Modelle gehen von einer kinematischen (Gl. 2.11) und ei-
ner oder mehreren Strukturevolutionsgleichungen (Gl. 2.12) aus. Dies ermöglicht
den Einfluss von Temperatur, Dehnrate und der Mikrostruktur auf die Verfe-
stigung zu berücksichtigen. Die kinetische Gleichung wird in Abhängigkeit der
Dehnrate ϵ˙, der Struktur S und der Temperatur T beschrieben:
σ = σ(ϵ˙, S, T ) (2.11)
Die allgemeine Formulierung der Strukturevolutionsgleichung berücksichtigt die
Änderung der Mikrostruktur und damit den Einfluss auf die Strukturvariable S.
S = S(ϵ, ϵ˙, T ) (2.12)
Hierbei sind ϵ die plastische Verformung, ϵ˙ die Dehnrate und T die Tempera-
tur. Im Ansatz von Kocks und Mecking [54] wird die Verfestigung mit Hilfe eines
physikalischen Ein-Parameter-Modell beschrieben, welches auf der Bildung und
gegenseitigen Behinderung von Versetzungen basiert. Die kinematische Beziehung
für die Spannung σ ergibt sich in diesem Modell aus der allgemein gültigen Tay-
lorbeziehung [80,81] zu:
σ = σ0 + αMGb
√
ρ (2.13)
Die makroskopische Spannung σ ist die Summe aus der Streckgrenze σ0 und
dem von der Versetzungsdichte ρ abhängigen Anteil. Dabei sind M der Taylor-
faktor, G der Schubmodul, b der Burgersvektor und α ein Gitterparameter. Der
Taylorfaktor stellt den Zusammenhang zwischen Schubspannung und makrosko-
pischer Spannung her. Taylor [82] berechnet M für isotrope Materialien zu 3,06.
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Die Streckgrenze σ0 wird für die hier untersuchten HMS nach der Hall-Petch
Beziehung als Summe der Gitterspannung σ0f und einen korngrößenabhängigen
Beitrag berechnet (Gl. 2.14).
σ0 = σ0f +
ky√
d
(2.14)
Hierbei ist ky ein Verfestigungskoeffizient und d die Korngröße. Neben dem Ein-
fluss des Gefüges wirkt sich die chemische Zusammensetzung auf die Streckgren-
ze aus. Die Gitterspannung σ0f wird mit einem empirischen Ansatz gemäß den
Untersuchungen von Bouaziz u. a. [14] als Funktion des Kohlenstoff- und Mangan-
gehaltes beschrieben (Gl. 2.15).
σ0f = 228 + 187wt.%C + 2wt.%Mn (2.15)
Dabei wirken C und Mn jeweils erhöhend auf die Streckgrenze.
Die Strukturvariable des hier betrachteten Modells ist in Gleichung 2.13 die
Versetzungsdichte ρ. Gemäß den Überlegungen von Kocks und Mecking [54] ist die
Evolution der Versetzungsdichte das Ergebnis des Ungleichgewichtes zwischen der
Versetzungsbildung und -annihilation:
dρ
dϵ
=
dρ+
dϵ
+
dρ−
dϵ
(2.16)
dρ
dϵ
= M(
1
bL
+
k
b
√
ρ− fρ) (2.17)
Hierbei berücksichtigt k den Einfluss der Waldversetzungen, f die dynamische Er-
holung und L die geometrische Größe der Mikrostruktur, welche alle Hindernisse
für das Gleiten von Versetzungen berücksichtigt. Somit können neben den Ver-
setzungen auch die Korngröße [28], Ausscheidungen und weitere Einflussgrößen in
die charakteristische Länge L gemäß:
1
L
=
∑
i
1
Li
(2.18)
einfließen. Dieser Ansatz erlaubt es neben den bereits erwähnten Einflussgrößen
auch die mechanische Zwillingsbildung als wesentlichen Verfestigungsmechanis-
mus zu berücksichtigen. Zwillingsgrenzen wirken in diesem Fall als Grenzen für
die Versetzungsbewegung und reduzieren somit die freie Weglänge L entschei-
dend [5].
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2.4 Mechanische Zwillingsbildung
Die allgemeine Definition von Zwillingen verlangt, dass sich das Gitter eines Zwil-
lings durch die Reflexion des Matrixgitters an einer Spiegelebenen ergibt. In kfz
Kristallen entstehen mechanische Zwillinge durch Scherung an der {111} Ebene
in der ⟨112⟩ Richtung (Abb. 2.5). Wenn ein Stapelfehler das Gitter durchquert,
verändert er die Stapelfolge z.B. von ...ABCAˇBC... in ...ABC.BCA... und bil-
det somit einen ISF (Abschnitt 2.2). Dabei ist festzuhalten, dass für eine dau-
erhafte Veränderung der Stapelfolge der Stapelfehler breit genug sein muss, um
nicht durch einen weiteren Schritt die alte Gitterstruktur wiederherzustellen. Das
bedeutet, dass nur Werkstoffe mit niedriger SFE und damit breiten Stapelfeh-
lern die Stapelfolge verändern. Im Falle der mechanischen Zwillingsbildung wird
ein Bereich von 20 bis 50 mJ/m2 für die SFE angegeben [3,23]. Folgt der ersten
aufgespaltenen Versetzung auf einer {111} Ebene eine zweite auf der nächsten
{111} Ebene, wie in Abbildung 2.6 dargestellt, so ändert sich die Stapelfolge
von ...ABCAˇBC... zu ...AB.ABˇCA... und schließlich zu ...AB.A.CAB.... Dieser
Mechanismus führt zu einem ESF und bildet einen Zwillingskeim [40,67,68]. Drei
aufeinanderfolgenden Stapelfehler werden als mechanischer Zwilling bezeichnet.
u
v
w
[112]
[111]
A
B
C
A
B
C
A
B
C
A
B
C
u
w
a
Abbildung 2.5: Gittermodell für die mechanische Zwillingsbildung.
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Abbildung 2.6: Änderung der Stapelfolge bei der Zwillingsbildung (Mod. nach
Kibey u. a. [51]).
Das hier verwendete Modell für den Verfestigungseffekt aufgrund der mechani-
sche Zwillingsbildung basiert auf der dynamischen Reduktion der mittleren freien
Weglänge für die Versetzungsmobilität gemäß Gleichung 2.18, wie bereits von Al-
lain u. a. [5], Karaman u. a. [50] und Bouaziz und Guelton [15] vorgestellt wurde.
Neben der Korngrenze wird auch die Zwillingsgrenze als Hindernis für die Verset-
zungsbewegung berücksichtig und in das von Kocks und Mecking [54] entwickelte
physikalische Modell als zusätzlicher Term ergänzt (Gl. 2.19).
1
L
=
1
d
+
1
t
(2.19)
Der Ansatz ist, wie bereits in Abschnitt 2.3 erwähnt, vollständig isotrop. Der
mittlere Abstand 1/t der Zwillingsgrenzen wird mit Hilfe einer stereographischen
Beziehung nach Fullman [30] berechnet:
1
t
=
ftwin
betwin(1− ftwin) , (2.20)
mit dem Burgersvektor b, der mittleren Zwillingsdicke etwin und dem Zwillingsan-
teil ftwin. Die zusätzliche Verfestigung aufgrund der Zwillingsbildung ergibt sich
somit durch Einsetzen der Gl. 2.20 in 2.17 zu:
dρ
dε
= M(
1
bd
+
k
b
√
ρ+
ftwin
betwin(1− ftwin) − fρ) (2.21)
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Abbildung 2.7: Zwillingsmodell nach Allain u. a. [4] mit variabler Zwillingsdicke
in Abhängigkeit der angelegten Scherspannung und Korngröße.
Der Zwillingsanteil ftwin wird in vielen Arbeiten [5,15,13,14] mit dem empirischen
Ansatz von Choi u. a. [21] zu:
ftwin = (1− exp(−βtwinεn))f sattwin (2.22)
bestimmt. β wird dabei mit der Nukleationsrate der Zwillinge korreliert, n = 1.4
gesetzt und f sattwin als Sättigungswert für den Zwillingsanteil angenommen. Wie in
Abbildung 2.7 skizziert, beschreibt Allain u. a. [4] die Zwillinge als Stapel mehrerer
Mikrozwillinge und bestimmt die minimale Zwillingsdicke etwin aus Gleichung 2.20
in Abhängigkeit der SFE und der angelegten Scherspannung zu:
emintwin =
2d111
µb
τcritd (2.23)
etwin = e
min
twin +
2d111
µb
(τ − τcrit)d (2.24)
Hierbei sind 2d111 der Abstand zwischen den {111} Ebenen, µ das Schermodul,
τcrit die kritische Zwillingsscherspannung, b der Burgersvektor und d die Korngrö-
ße. Die Dicke der Zwillinge nimmt somit nach Erreichen der Zwillingsspannung
linear zu. Diese wird nach Gutierrez-Urrutia u. a. [35] in Abhängigkeit der Korn-
größe, der Orientierung und der SFE durch folgende Gleichung berechnet:
σc = M
γsfe
b
− KHP√
d
(2.25)
mit der Hall-Petch-Konstante KHP , dem Taylorfaktor M und der SFE γsfe.
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2.5 Martensitische Phasenumwandlung
In Gleichung 2.5 wird der energetische Zusammenhang zwischen der austeniti-
schen Phase und einem ϵ-Martensitembryo beschrieben. Übereinstimmend mit
Grässel u. a. [33] und Ishida und Nishizawa [46] erfolgt die martensitische Phasen-
umwandlung für ein ∆Gγ→ϵ ≤ -220 J/mol. Wie bereits in Abschnitt 2.2 erwähnt,
richtet sich die Größe der Oberflächenenergie σ in erster Linie nach dem Mangan-
gehalt (siehe Tab. 2.1). In der Literatur wird häufig ein Wert von 15 mJm−2 an-
genommen. Basierend auf diesemWert ergibt sich für die Bildung von ϵ-Martensit
eine maximale SFE von ca. 20 mJm−2 [29,34,5]. Wie mechanische Zwillinge wird
auch ϵ-Martensit in kfz Metallen durch Scherung an der {111} Ebene in der
⟨112⟩ Richtung gebildet (Abb. 2.5). Jedoch findet die Abgleitung nicht auf jeder,
sondern auf jeder zweiten {111} Ebene statt, so dass aufgrund der ISF eine he-
xagonale Gitterstruktur entsteht. Wie in Abbildung 2.8 zu sehen ist, ändert sich
die Stapelfolge im ersten Schritt zunächst von ...ABCAˇBC... zu ...ABC.BCAˇ...
und im zweiten Schritt zu ...ABC.BC.BC... [68].
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Abbildung 2.8: Änderung der Stapelfolge bei der ϵ-Martensitbildung (Mod. nach
Kibey u. a. [51]).
Wie die Zwillingsgrenzen so sind auch die ϵ-Martensitlamellen aufgrund ihrer
Großwinkelgrenze Versetzungshindernisse. Der Effekt der Verfestigungserhöhung
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aufgrund von dynamischer Kornfeinung kann somit auch bei der martensitischen
Phasenumformung angenommen werden. Der TRIP-Effekt wird gemäß dem Mo-
dell zur Zwillingsbildung berechnet (Abschnitt 2.4). Analog zu den Zwillingsgren-
zen werden die ϵ-Martensitlamellen als unüberwindbare Versetzungshindernisse
in Gleichung 2.18 berücksichtigt. Die Dicke der Martensitlamellen wird in der
Literatur in einem Bereich von 200 bis 300 nm angegeben [31]. Marder [63] findet
darüber hinaus keinerlei Effekt aufgrund von Korngrößenvariation oder unter-
schiedlichen Mangangehalten auf die Lamellendicke, so dass diese als konstant
angenommen werden kann. Die in dem Modell relevante Größe ist die Dicke der
Martensitpakete, welche ihrerseits aus mehreren Lamellen bestehen. Roberts [70]
untersuchte diese für Fe-Mn Stähle in Abhängigkeit von der Korngröße für zwei
Legierungen mit einem Mangangehalt von 5 und 9 wt.%. Wie in Abbildung 2.9
dargestellt, kann die Korngrößenabhängigkeit mit einer Funktion angenähert wer-
den (Gl. 2.26).
eϵ(d) = 1.3 d
0.54 (2.26)
In dieser Gleichung ist d die Austenitkorngröße. Der Einfluss von Mangan ist
gering und wird vernachlässigt [70]. Der Beginn der Phasenumwandlung ist dabei
von der Stabilität des Restaustenits und damit der chemischen Zusammensetzung
abhängig.
eε(d)=1.3d0.54
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Abbildung 2.9: Paketdicke mehrerer ϵ-Martensitlamellen in Abhängigkeit der
Austenitkorngröße [70].
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Die Reduktion der Korngröße d aufgrund des zunehmenden ϵ-Martensitanteils
wird analog zu Bouquerel u. a. [16] wie folgt berechnet:
d = dinit
3
√
1− fϵ (2.27)
mit dinit der anfänglichen Korngröße und fϵ dem ϵ-Martensitanteils.
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2.6 Schädigung und Versagen
Dem Versagen von Werkstoffen geht in aller Regel eine Phase der Schädigung
voraus. In Metallen führen nichtmetallische Einschlüsse oder Karbide und Nitri-
de zur Ausbildung von Poren. Die Wachstumsgeschwindigkeit dieser Poren ist in
erster Linie vom Spannungszustand abhängig. Mit fortschreitender Verformung
kommt es lokal zur Einschnürung. Der mehrachsige Spannungszustand im Be-
reich der Einschnürung beschleunigt das Wachstum der dort befindlichen Poren.
Mit zunehmender Größe vereinigen sich diese und es kommt zum Versagen des
Werkstoffes. Die Schädigungsentwicklung kann somit zum einen durch das gezielte
Einstellen des Gefüges und zum anderen durch die Vermeidung von ungünstigen
Spannungszuständen beeinflusst werden.
Shear band
Micro voids
Localization
Abbildung 2.10: Schematische Darstellung des Versagensmechanismus bei HMS.
In der Literatur wird das Versagen hochmanganhaltiger Stähle unterschied-
lich beschrieben. Übereinstimmend wird davon ausgegangen, dass es auf makro-
skopischer Ebene zu keiner Lokalisierung kommt. Die Probegeometrie ändert sich
vielmehr homogen, wobei es unvermittelt zum Versagen kommt. Bayraktar u. a. [7]
gibt an, dass das Versagen durch die Nukleation und Vereinigung von Mikroporen
ohne Einschnürung ausgelöst wird. Diese werden überwiegend an Punkten gebil-
det, wo Zwillings- auf Korngrenzen stoßen. Abbasi u. a. [1] geht ebenfalls davon
aus, dass es zu keiner Lokalisierung kommt. Jedoch sieht er alleinig das Wachstum
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von Poren als bestimmenden Versagensmechanismus. Röntgenographische Unter-
suchungen haben das Auftreten von linienhaft angeordneten Mikroporen gezeigt.
Der Volumenanteil dieser liegt jedoch bei weniger als 0.06 %, so dass diese nicht
allein zum Versagen führen können. Deshalb wird angenommen, dass es kurz vor
dem Versagen zu einer intensiven Nukleation von Sekundärmikroporen kommt [61].
Die fehlende Lokalisierung hochmanganhaltiger Werkstoffe wird mit ihrer ho-
hen Verfestigungsfähigkeit aufgrund des TRIP- und TWIP-Effektes erklärt. Die
Intensität der martensitischen Phasenumwandlung und der Zwillingsbildung wird
maßgeblich vom Spannungszustand bestimmt. Wie in Abbildung 2.10 dargestellt,
führen hohe Mehrachsigkeiten in Einschnürgebieten zu verstärkter Verfestigung
und verlagern somit die plastische Verformung sukzessive auf andere Bereiche.
Die Folge ist eine gleichmäßige Querschnittsreduktion der gesamten Probe und
damit eine signifikante Erhöhung der Gleichmaßdehnung. Dies hat zufolge, dass
ein kritisches Porenwachstum verzögert und die Bruchdehnung wesentlich erhöht
wird. Wird die Grenze der Verfestigungsfähigkeit erreicht, wachsen die vorhan-
den Mikroporen rapide an und führen zum Versagen. Die Bildung von sprödem ϵ-
Martensit bei der martensitischen Phasenumformung wirkt sich allerdings bereits
früher negativ auf die Bruchdehnung aus als die mechanische Zwillingsbildung [9].
Für die numerische Bestimmung der Bruchdehnung wurde ein auf der Span-
nungsmehrachsigkeit basierendes Versagensmodell genutzt. Wie in Chung u. a. [22]
gezeigt, kann mit folgender Beziehung das Versagen für hochmanganhaltige Stähle
gut vorhergesagt werden:
ω =
∫
dω =
∫
dε¯
ε¯F (η)
= 1.0 (2.28)
mit
η = (σ1 + σ2 + σ3)/3σ¯. (2.29)
In diesen Gleichungen sind σ1−3 die Hauptspannungen und ω ein Parameter für
die Initiierung des Versagens. Sobald ω den Wert 1 erreicht hat, kommt es zum
Versagen. Alle Werte zwischen 0 und kleiner 1 geben den Grad der Schädigung
an.
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Kapitel 3
Mikromechanische Modellierung
In diesem Kapitel werden die Grundlagen der mikromechanischen Modellierung
basierend auf dem Konzept der RVE vorgestellt. Im Mittelpunkt steht die Gene-
rierung des Volumenelementes mit netzbasierten Diskretisierungsmethoden. Zu
diesem Zweck wurde eine Software entwickelt, welche mit effizienten Algorith-
men die Geometriestruktur und die Modellparameter für das Finite Elemente
Programm ABAQUS berechnet und aufbereitet. Die in Kapitel 2 vorgestellten
Verfestigungsmechanismen werden als numerisches Materialmodell innerhalb der
von ABAQUS zur Verfügung gestellten Benutzerroutine UHARD implementiert.
3.1 Repräsentatives Volumenelement
Die Bestimmung effektiver Materialeigenschaften war und ist Gegenstand ak-
tueller Forschung. Neben empirischen und analytischen Methoden hat sich die
numerische Berechnung bei der Homogenisierung von Materialparametern eta-
bliert. Zunehmend leistungsfähige Rechenmaschinen ermöglichen die Betrachtung
komplexer Gefüge mit unterschiedlichen Phasen und Deformationsmechanismen.
In der mikromechanischen Modellierung sind Heterogenitäten, wie Einschlüsse,
Korngrößenverteilung, chemische Verteilung oder Kristallorientierung entschei-
dend für das makroskopische Werkstoffverhalten. Böhm [12] definiert zwei Grup-
pen von mikromechanischen Verfahren. Die erste Gruppe wird unter dem Begriff
Mean Field Approach zusammengefasst und befasst sich mit der analytischen Re-
präsentierung einer Skalenebene. Die Informationen über eine Mikrostruktur in
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einem beliebigen Punkt der Makroebene werden als Mittelwerte der einzelnen Be-
standteile erfasst. Die geometrische Form, die Ausrichtung oder eine Verteilung
von Strukturelementen werden dabei nicht berücksichtig. Bouquerel u. a. [16] wen-
det diesen Ansatz für die Modellierung von niedrig legierten TRIP Stählen an.
Die Betrachtung konkreter Ausschnitte oder einer statistischen Mikrostruktur mit
einer realen Darstellung kann ausschließlich mit numerischen Methoden erfolgen.
Eine umfassende Zusammenfassung dieser Methoden ist in Böhm [12] zu finden.
Bei der zweiten Gruppe steht die Generierung realer Strukturen, die Repräsentati-
vität der Makroebene und die Periodizität im Vordergrund. Die genaue Kenntnis
der Gefügebeschaffenheit ist somit nicht nur lokal, sondern auch über die gesam-
te Makroebene notwendig. Aufgrund des möglichen komplexen Aufbaus und der
damit verbundenen Größe eines Mikromodells ist der numerische Aufwand ein
weiterer Nachteil. Die Vorteile sind die Möglichkeit der Betrachtung konkreter
und komplexer Strukturausschnitte und deren Verhalten auf Mikroebene. Neben
der Homogenisierung ist somit die Betrachtung von lokalen Spannungs- und Deh-
nungszuständen möglich, aber auch von Schädigungsinitierung und Versagen. Zu
dieser Gruppe gehört der Ansatz der Repräsentativen Volumenelemente (RVE),
welcher in dieser Arbeit verfolgt wird. Die bestimmenden Mikrostrukturelemente
sind in diesem Ansatz die Korngröße, die Kristallorientierung und die chemische
Verteilung (siehe Abs. 3.3).
Die Verknüpfung der Mikro- und Makroebene und die Beschreibung der phy-
sikalischen Vorgänge auf beiden Ebenen wird unter dem Begriff der Zwei- bzw.
Mehrskalensimulation zusammengefasst. Der Skalenunterschied verschiedener Be-
trachtungsebenen ist dabei nicht vorgegeben. Ist jedoch der Unterschied zwischen
zwei Skalen genügend groß, so wird von Skalenseparation gesprochen. Abbildung
3.1 zeigt schematisch die notwendigen Größenverhältnisse für diesen Fall. Wenn
Skalenseparation gegeben ist, ist es notwendig die Eigenschaften der Mikroebene
auf die Makroebene zu überführen. Homogenisierungsmethoden eignen sich da-
zu, heterogene Materialeigenschaften in ein homogenes effektives Ersatzmaterial
zu übersetzen. Der Skalenübergang erfolgt bei den Homogenisierungsmethoden
punktweise. Dies bedeutet, dass das konstitutive Verhalten eines infinitesimalen
Punktes auf der Grobskala an das Verhalten des Feinskalenausschnitts endlicher
Größe geknüpft wird.
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3.1.1 Definition
Das repräsentative Volumenelement ist ein Ausschnitt einer makroskopischen
Ebene mit homogener Mikrostruktur. Somit werden für die Modellierung zwei
unterschiedliche Betrachtungsebenen herangezogen. Die makroskopische Ebene
stellt eine Menge von materiellen Punkten mit weitestgehend homogenen Eigen-
schaften dar. Auf der Mikroebene wird hingegen die heterogene Umgebung eines
makroskopischen Punktes dargestellt. In Abhängigkeit von der Gefügebeschaffen-
heit ist die Wahl der Größe des Volumenelementes entscheidend für die Aussage-
kraft der berechneten Eigenschaften. Für die Qualität der RVE-Größe wird das
Hill-Kriterium herangezogen [38]. Die Größenverhältnisse zwischen beiden Ebenen
wurden bereits qualitativ von Hill [38], Hashin und Rosen [36] und Lemaitre [58] un-
tersucht. Wie in Abbildung 3.1 dargestellt ergeben sich folgende Bedingungen für
ein RVE:
• Damit die makroskopischen Verschiebungs- und Spannungsgradienten auf
der mikroskopischen Ebene vernachlässigbar sind, muss die Größe des RVE
hinreichend klein sein und somit R << F und R << L erfüllen. R ist dabei
die charakteristische Größe des RVE, F repräsentiert die Randbedingungen
und L die makroskopische Bauteilgröße.
• Innerhalb des RVE müssen hinreichend viele Mikrobestandteile (Körner,
Einschlüsse) enthalten sein, so dass die statistische Repräsentativität ge-
wahrt wird. Dies ist dann der Fall, wenn unabhängig vom materiellen Punkt
der Mittelwert ausgewählter Mikrostrukturparameter eines RVE mit einer
gewissen Toleranz immer gleich ist [38].
3.1.2 Homogenisierung
Ziel der Homogenisierung ist die Bestimmung effektiver Materialeigenschaften
mit Hilfe von konstitutiven Gleichungen, wie in Abbildung 3.2 schematisch dar-
gestellt. Für isotropes Materialverhalten ist es notwendig, dass das Mikrogefüge
hinreichend statistisch gleichverteilt aufgebaut ist und somit ebenfalls isotropes
Verhalten zeigen kann. In dieser Arbeit werden basierend auf den heterogenen
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Macro (Part) Micro (RVE)
R
rF
F
L
R<<F
R<<L
r<<R
Abbildung 3.1: Darstellung der charakteristischen Abmessungen in der Makro-
und Mikroebene, wobei F eine wirkende Kraft bzw. Verschiebung und L die Größe
des Bauteils darstellen. R ist die Größe des RVE und r die Größe einer Gefügestruk-
tur innerhalb des RVE.
Eigenschaften des Mikrogefüges, wie Kristallorientierung, Korngröße und chemi-
sche Verteilung, die makroskopischen Materialeigenschaften numerisch bestimmt.
Aufgrund der Heterogenität ist die Verfestigung innerhalb des RVE vom Ort x
abhängig. Dies führt zwangsläufig zu lokalen Spannungs- und Dehnungsfeldern
σ(x) und ϵ(x) auf der Mikroebene. Die Beschreibung des Dehnungs- bzw. Span-
nungszustandes auf makroskopischer Ebene für den betrachteten Punkt x wird
durch Mittelung über das gesamte Volumen des RVE beschrieben. Die effektiven
Variablen ergeben sich folglich aus:
ϵ¯ =
1
|V |
∫
V
ϵ(x) (3.1)
σ¯ =
1
|V |
∫
V
σ(x) (3.2)
Basierend auf diesen Überlegungen ist es möglich, effektive Steifigkeitstensoren
C∗ zu bestimmen [43].
ϵ¯ = C∗ : ϵ(x) (3.3)
Für den elastischen und den plastischen Fall werden hierfür mehrere Belastungs-
zustände der Mikrostruktur durch die Wahl geeigneter Randbedingungen berech-
net. Die Steifigkeitskomponenten können mit analytischen oder numerischen Me-
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thoden bestimmt werden. Der Nachteil analytischer Methoden ist die Anwend-
barkeit für kleine Dehnungen und die Berücksichtigung der Mikrostrukturkom-
ponenten basierend auf den jeweiligen Volumenanteil. Suquet [77] und Castaneda
und Suquet [20] untersuchten mit inkrementellen Vorgehensweisen inelastische Ma-
terialien. Die Beschreibung komplexer und größerer RVEs ist hingegen nur mit
numerischen Ansätzen möglich.
Macro (Part)
Micro (RVE)
strain tensor for each 
integration point
⇩
boundary conditions 
for RVE
stress and stiffness for 
each integration point
⇧
stress and stiffness 
homogenized for RVE
Calculation
Abbildung 3.2: Numerische Homogenisierung eines RVE (Mod. nach Hund [45]).
3.1.3 Randbedingungen
Das RVE besitzt eine Grenzfläche zum umgebenden Raum. Die Wechselwirkun-
gen an dieser Grenzfläche müssen bei numerischen Simulationen durch geeigne-
te Randbedingungen berücksichtigt werden. Unterschiedliche Annahmen für die
Randbedingungen können zu unterschiedlichen Ergebnissen bei der Berechnung
führen. Somit ist neben der richtigen Abbildung der Mikrostruktur als numeri-
sches Geometriemodell, auch die Berücksichtigung der richtigen Randbedingun-
gen für die Simulationsergebnisse wichtig. Randbedingungen auf der mikrostruk-
turellen Ebene sind im Wesentlichen eine Abstraktion der Zustände auf makro-
skopischer Ebene. Die Verschiebungen und der Spannungszustand am Rande des
RVE sind jedoch unbekannt, da der materielle Punkt innerhalb des makrosko-
pischen Körpers liegt. Aus diesem Grund müssen Annahmen über den Zustand
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an der Grenzfläche des RVE gemacht werden. Die Randbedingungen können in
zwei Gruppen aufgeteilt werden. Homogene Randbedingungen repräsentieren die
gleichen Verschiebungen bzw. Spannungen, wie dies auf der Makroebene der Fall
ist. In beiden Fällen werden keine Fluktuationen auf der Mikroebene zugelassen,
so dass das RVE als makroskopisches Element mit den zugehörigen Mikrobe-
standteilen behandelt wird. Im Falle der periodischen Randbedingungen wird die
Makrostruktur als Zusammenschluss geometrisch periodischer RVEs abgebildet.
Die makroskopischen Randbedingungen unterscheiden sich von denen auf der Mi-
kroebene. In Abbildung 3.3 sind die in dieser Arbeit betrachteten Randbedingun-
gen skizzenhaft dargestellt. Die mathematische Formulierung für die homogenen
Randbedingungen ergibt sich zu:
Lineare Verschiebungsrandbedingungen:
u(x) = ϵ0 · x, x ∈ ∂V (3.4)
Konstante Spannungsrandbedingungen:
t(x) = σ0 · n(x), x ∈ ∂V (3.5)
mit ϵ0 und σ0 beliebigen Verschiebunungs- bzw. Spannungsvektoren und n(x) ei-
nem Einheitsvektor. Für die periodische Randbedingungen gilt hingegen folgende
Beziehung:
u(x)− ϵ0 · x = u(xP )− ϵ0 · xP , x ∈ ∂V (3.6)
Die Verschiebung eines Punktes auf der Grenzfläche des RVE hat Auswirkungen
auf den gegenüberliegenden Punkt. Als Bedingungen hierfür muss die Geometrie
des RVE in alle Richtungen periodisch fortsetzbar sein. Entscheidend für beide
Methoden ist, dass die am RVE aufgebrachte Dehnung bzw. Spannung der mitt-
leren Dehnung bzw. Spannung am makroskopischen Punkt entspricht. Somit gilt
bei Vorgabe der homogenen oder periodischen Verschiebungsrandbedingungen
das Average Strain Theorem [60]:
ϵ¯ = ϵ0 (3.7)
Bei der Vorgabe der Spannungsrandbedingungen entsprechend das Average Stress
Theorem [60]:
σ¯ = σ0 (3.8)
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Trotz der Annahme gleicher Verschiebungen bzw. Spannungen liefern die homo-
genen und periodischen Randbedingungen unterschiedliche Ergebnisse bei der
Homogenisierung für σ(x) und ϵ(x). Makroskopische Spannungs- oder Verschie-
bungsgradienten müssen nicht berücksichtigt werden, da das hier betrachtete RVE
hinreichend klein ist. Für den Rand des RVE (∂V ) können prinzipiell beliebige
Verschiebungs- oder Spannungsvektoren angebracht werden, da die Bedingungen
3.7 bzw. 3.8 immer erfüllt sind. In dieser Arbeit werden für alle numerischen
Simulationen periodische Randbedingungen angenommen.
periodic BCtraction BCdisplacement BC
u = ε·x t = σ·n u+ = u-
t+ = -t-
- 
- 
+ 
+ 
homogeneous BC
Abbildung 3.3: Mögliche Randbedingungen an das RVE (Mod. nach Hund [45]).
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3.2 Polykristallines Geometriemodell
Im Vorfeld der RVE-Generierung wird das zu betrachtende Gefüge charakteri-
siert und die wesentlichen Strukturbestandteile identifiziert. Aus den Ergebnis-
sen dieser Untersuchung wird das Gefüge in ein entsprechendes Geometriemodell
übersetzt. Ein beliebiges Gefüge kann aus unterschiedlichen Phasen, Einschlüs-
sen mit unregelmäßigen Geometrien, Seigerungen, zeiligen Strukturen und einer
Vielzahl anderer Merkmale bestehen. Das Ziel eines möglichen Generators soll
es sein, diese Variationsmöglichkeit numerisch zugänglich zu machen und effizi-
ent berechnen zu können. Dabei soll nicht die Abbildung realer Gefüge im Vor-
dergrund stehen, sondern vielmehr die Erstellung von statistischen Verteilungen,
welche das Realgefüge nachempfinden. Die Programme Neper [69], Voro++ [71] und
Digimat-FE [88] sind Beispiele für bereits vorhandene Lösungen zur Generierung
von statistischen Mikrostrukturen. Im Folgenden sollen die hier aufgezählten Um-
gebungen beschrieben werden.
• Neper : Die frei verfügbare Software dient der Generierung von dreidimen-
sionalen und statistisch verteilten Polykristallen für die Finite Elemente
Methode. Die Geometrien werden mit der Methode der Voronoizerlegung
erstellt und anschließend mit regel- oder unregelmäßigen Elementen (ku-
bisch, tetraedrisch) vernetzt. Neper ist in der Lage komplexe und umfang-
reiche Voronoizerlegungen mit mehreren tausend Zellen durchzuführen. Die
Software gliedert sich in fünf Module: Neper -T (Zellgenerator), Neper -FM
(freie Vernetzung), Neper -MM (geordnete Vernetzung), Neper -O (Generie-
rung von kristallographischen Orientierungen) und Neper -VS (Visualisie-
rung). Die Software ist nicht interaktiv aufgebaut, sondern basiert auf der
Kommandozeileneingabe oder dem Einlesen von Eingabedateien. Neper ist
auf allen Unix-Systemen lauffähig.
• Voro++: Das Programm ist eine offene Programmbibliothek zur Berech-
nung von zwei- oder dreidimensionalen Voronoidiagrammen. Das Programm
ist nicht für ausgewählte Anwendungen spezialisiert und richtet sich an
alle Wissenschaftsbereiche, in denen die Zerlegung von Objekten relevant
ist. Diese offene Auslegung erlaubt anderen Anwendungen diese Bibliothek
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einfach einbinden zu können. Im Unterschied zu anderen verfügbaren Pro-
grammen berechnet Voro++ das Voronoidiagramm nicht als einzelnes und
zusammenhängendes Objekt. Die Zellen werden nicht als Netz einer Raum-
zerlegung einer vorgegebenen Punktemenge berechnet. Vielmehr werden al-
le Zellen als Polyeder um die gegebenen Ursprungspunkte individuell be-
stimmt und ausgegeben. Dies ermöglich die statistische Betrachtung aller
Zellen, oder auch die Interaktion an Grenzflächen. Weiterhin ist es möglich
periodische Geometrien zu erstellen. Die statische Bibliothek ist vollständig
objektorientiert in der Programmiersprache C++ geschrieben. Dies bietet,
wie bereits erwähnt, einen einfachen Zugang durch andere Anwendungen.
• Digimat-FE : Im Gegensatz zu den bereits aufgezählten Programmen, ist
Digimat-FE ein kommerzielles Produkt. Das Programm ist in der Lage rea-
listische RVE mit eine Vielzahl möglicher Mikrostrukturen unterschiedli-
cher Materialien zu generieren. Dazu zählt die statistische Verteilung von
Platten, Elipsoiden, Zylindern, Prismen oder Polyedern in einer beliebigen
Matrix. Neben der Darstellung von Kompositmikrostrukturen ist die Be-
schreibung von Materialeigenschaften der einzelnen Phasen ein wesentlicher
Aspekt der RVE-Generierung. So können elastische, thermoelastische, vis-
koelastische, hyperelastische und elastoplastische Materialgesetze definiert
werden. Die Netzgenerierung wie auch die Lösung des Modells wird da-
gegen von Abaqus übernommen. Die Aufbereitung der Ergebnisse erfolgt
entweder mit Abaqus oder mit Digimat.
Als Vorteil können Neper und Voro++ die freie Nutzung gegenüber der lizen-
zierten Softwareumgebung Digimat-FE für sich beanspruchen. Jedoch ist deren
Nutzung aufgrund fehlender Benutzeroberfläche und Beschränkungen beim Aus-
gabeformat ein wesentlicher Nachteil, welcher zur Entwicklung des Programms
RVEgen innerhalb dieser Arbeit führte.
3.2.1 RVEgen: RVE Aufbau
Für die Darstellung metallischer Werkstoffe auf mikroskopischer Ebene wird das
RVE in einzelne Körner und Einschlüsse unterteilt. Diese kleinsten Bausteine
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stellen die Basis für weitere Merkmale, wie Zeilen oder unterschiedliche Phasen
dar. Unabhängig von den möglichen Methoden der Voronoizerlegung (Abs. 3.2.2)
gliedert sich der Aufbau eines RVE Modells in fünf wesentliche Stufen. Wie in
Abbildung 3.4 ersichtlich, wird im ersten Schritt die Größe des RVE definiert. Es
folgen die Diskretisierung des Volumens und anschließend die Voronoizerlegung,
wobei die Reihenfolge an dieser Stelle davon abhängig ist, ob ein Vektor- oder
eine Rasterdarstellung gewählt wurde. Im vierten und fünften Schritt werden
Materialparameter basierend auf dem Verfestigungsmodell und den Randbedin-
gungen für das RVE angegeben. Aus diesem Ablauf ergeben sich die notwendigen
Anforderungen für das Programm zur Generierung eines RVE.
meshing
geometry tesselation
properties
boundary
conditions
- RVE size
- element type
- element size
- no. of grains
- periodicity
- assignment of
  regions
- material parameter
- homogenous,
   periodic BC
- solver parameter
Abbildung 3.4: Darstellung der wesentlichen Schritte bei der RVE Generierung.
Im Gegensatz zu den zuvor erwähnten Programmen ist der hier entwickelte
RVE Generator auf allen gängigen Plattformen lauffähig. Dazu zählen Microsoft
Windows, Mac OSX und Unix System. Nokia bietet zu diesem Zweck die freie
Entwicklungsumgebung Qt zur Entwicklung von plattformübergreifenden Pro-
grammen. Die Steuerung des Programms und Eingabe von Modellparametern
erfolgt über eine graphische Benutzerschnittstelle. Die Gestaltung des RVE wird
in die Bereiche Geometrie-, Simulations-, Material- und Visualisierungsoptionen
gegliedert. Die einzelnen Optionen teilen sich in folgende Parameter:
• Geometrie
– Abmessungen x, y, z [µm]
36
3.2 Polykristallines Geometriemodell
– Elementtyp (kubisch, tetraedrisch)
– Elementanzahl (nx, ny, nz) [-]
– Kornanzahl [-]
– mittlere Korngröße [µm]
– Geometrie (periodisch, undefiniert)
• Simulation
– Randbedingungen (periodisch, homogen)
– Belastung (ux, uy, uz) [µm]
– Numerische Parameter [-]
• Material
– Materialparameter (Abaqusspezifisch)
– Einteilung des RVE in Regionen
– Materialzuweisung von Regionen
• Visualisierung
– Geometriedarstellung (Punkte, Kanten, Netz)
– Darstellung der Phasen
– Darstellung der Regionen
Die Parameter ermöglichen die Generierung beliebiger polykristalliner Mikrostruk-
turen. Die Zuweisung von Materialdefinitionen kann für einzelne Zellen oder gan-
ze Regionen realisiert werden. Somit können neben statistisch verteilten Phasen
auch zeilige Strukturen dargestellt werden. Die Ausgabe des gesamten Models
erfolgt im Abaqus spezifischen INP Format.
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3.2.2 Vektor- und Rasterdarstellung
Die Einteilung des RVE in einzelne Bereiche erfolgt mit der Methode der Voronoi-
zerlegung. Das Konzept beschreibt die Unterteilung eines beliebigen Raumes in
einzelne Bereiche, welche um definierte Ursprungspunkte gebildet werden. Dabei
wird stets gewährleistet, dass alle anderen Punkte innerhalb eines Bereiches zu
dessen Ursprungspunkt am nächsten positioniert sind. Die Grenzflächen zwischen
den einzelnen Bereichen repräsentieren Punkte mit identischen Abständen zu zwei
Ursprungspunkten. Die Berechnung der einzelnen Bereiche und deren Merkmale
kann, wie bereits erwähnt, auf zwei unterschiedliche Weisen erfolgen (Abb 3.5).
Bei der Vektordarstellung wird der Raum in kontinuierliche Gebiete unterteilt.
Die Definition der Gebiete erfolgt mit einfachen mathematischen Objekten, wie
Punkten, Vektoren und Ebenen. Vorteil dieser Methode ist die exakte Darstel-
lung, der geringe Speicherplatzbedarf der notwendigen Geometriedaten und die
schnelle Berechnung. Wie in Abbildung 3.5 zu sehen ist, bedarf die diskrete Voro-
noizerlegung einer vorherigen Rasterisierung des betrachteten Raumes. Dieser
wird zunächst in endlich viele Elemente zerlegt und anschließend in definierte
Bereiche unterteilt. Dabei werden gemäß des Prinzips der Voronoizerlegung al-
le Elemente ihrem nächsten Ursprungspunkt durch Berechnung des euklidischen
Abstandes zugewiesen. Aufgrund der diskreten Aufteilung ergeben sich auf die-
se Weise keine kontinuierlichen Grenzflächen. Ein weiterer Nachteil ist der große
Platzbedarf für die Speicherung aller notwendigen Daten. Jedoch sind die diskre-
ten Strukturen aufgrund ihres simplen Aufbaus gegenüber der kontinuierlichen
Darstellung einfacher manipulierbar. In RVEgen wird die Rasterdarstellung für
die Zellgenerierung gewählt. Neben den bereits erwähnten Vorteilen erübrigt sich
auch die Vernetzung von ungünstigen Strukturen im dritten Schritt der RVE Ge-
nerierung. Die Diskretisierung von flachen und spitzen Geometrien führt zu stark
verzerrten Netzelementen. Dies führt wiederum zu Konvergenzproblemen bei der
numerischen Lösung des gesamten RVE Models.
Nach der Erstellung eines geeigneten Netzes, werden die Zellkerne statistisch
verteilt. Die Elemente werden anschließend, wie bereits beschrieben, den jewei-
ligen Kernen zugeteilt. Die Zuweisung der einzelnen Elemente aus der diskreti-
sierten Struktur des RVE kann auf zwei unterschiedliche Arten geschehen. Wie
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raster representation
vector representation
Abbildung 3.5: Veranschaulichung der diskreten und kontinuierlichen Voronoizer-
legung eines Raumes (RVE).
in Abbildung 3.6 zu sehen, wird bei der expliziten Berechnungsmethode für jedes
Element n der Abstand zu allen Zellkernen k ermittelt. Die Zuweisung erfolgt zur
Zelle mit dem geringsten Abstand. Daraus ergibt sich ein Rechenaufwand von n·k
mit k ≤ n für die Berechnung des vollständigen Voronoidiagramms. Der Aufwand
steigt somit linear mit der Anzahl der Elemente und Zellkerne. Die Berechnung
großer Diagramme mit vielen Zellen kann somit sehr aufwendig werden. Darüber
hinaus ist für jede beliebige Modifikation des Vornoidiagramms eine vollständige
Neuberechnung notwendig. Durch eine Parallelisierung der Zellberechnung kann
der Aufwand jedoch reduziert werden, so dass mit leistungsstarken Computersy-
stemen auch komplexe Strukturen in zumutbarer Zeit generiert werden können.
Eine alternative Methode zur Bestimmung der Elementzugehörigkeit ergibt sich
aus der Berücksichtigung der Elementnachbarschaft. Ausgehend vom Zellkern k
wird die Zelle iterativ durch Belegung der direkten Nachbarn erweitert. Das ku-
gelförmige Wachstum der Zellen wird fortgesetzt, bis keine freien Elemente mehr
zur Verfügung stehen. Das bedeutet ebenfalls, dass bereits zugewiesene Elemente
nicht ein weiteres Mal einem weiteren Zellkern zugewiesen werden können. Diese
implizite Vorgehensweise ist wesentlich effizienter. Der Rechenaufwand kann mit
der Potenzfunktion 1/k·√n abgeschätzt werden, wobei auch hier k ≤ n gilt. Hinzu
kommt allerdings die notwendige Berechnung der Nachbarschaftsbeziehungen im
Vorfeld des Diagrammaufbaus. Außerdem kann es aufgrund der iterativen Vorge-
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hensweise zu falsch zugewiesenen Elementen im Grenzbereich von benachbarten
Zellen kommen und damit zu nicht absolut korrekten Zellgeometrien. Aufgrund
dieser Überlegungen und der Möglichkeit der Parallelisierung wurde für RVEgen
die explizite Berechnung des Voronoidiagramms ausgewählt. Ein weiterer Aspekt
ist die geometrische Periodizität in alle Richtungen des RVE. Die Zellkerne des
Ursprungs-RVE werden im ersten Schritt dupliziert und anschließend entlang der
⟨100⟩, ⟨110⟩ und ⟨111⟩ Richtungen in die insgesamt 26 Nachbar-RVE verschoben.
In der Berechnung des Voronoidiagramms werden nun 26 ·k Zellkerne berücksich-
tig, wobei es weiterhin eindeutig lediglich k Zellkerne gibt. Die 26 Kopien eines
Zellkerns haben den gleichen Index wie der ursprüngliche Kern.
Implicit
Explicit
Seed distribution
Step 1 Step n
Step 1 Step n
Abbildung 3.6: Schematische Darstellung der expliziten und impliziten Berech-
nung eines Voronoidiagramms.
3.2.3 Implementierung der Randbedingungen
In RVEgen werden homogene und periodische Randbedingungen implementiert.
Zu diesem Zweck muss das RVE geeignet gelagert werden. In Abaqus gibt es
die Möglichkeit den Freiheitsgrad eines einzeln Knotens zu definieren. Auf diese
Weise können Verschiebungen in die x-, y- oder z-Richtung unterbunden oder
zugelassen werden. In Tabelle 3.1 werden die äußeren Knoten des RVE-Netzes
basierend auf den Definitionen in Abbildung 3.7 zur besseren Übersicht in sinn-
volle Gruppen zusammengefasst. Die Ecken sind mit Ziffern von 0 bis 7 eindeutig
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belegt. Die Kanten ergeben sich aus den jeweiligen Kombinationen der einzelnen
Ecken und werden durch das entsprechende Zahlenpaar identifiziert. Analog wer-
den die Flächen in Normalenrichtung durch ihre vier Ecken eindeutig beschrieben.
Die Bezeichnung ergibt sich auch den vier Ziffern der jeweiligen Eckpunkte. Auf
diese Weise können Lasten und Freiheitsgrade einer gewünschten Knotengruppe
effizient zugewiesen werden.
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Abbildung 3.7: Zusammenfassung relevanter Knoten in Gruppen zur Definition
homogener und periodische Randbedingungen.
Homogene Randbedingungen (HRB)
In Abbildung 3.8 sind beispielhaft Lastzustände basierend auf homogenen Rand-
bedingungen dargestellt. Die notwendigen Freiheitsgrade und Verschiebungen wer-
den bei der Implementierung der HRB jeweils auf die Knoten einer Fläche des
RVE angewendet. Beim einachsigen Zug erfolgt die Verschiebung in die Nor-
malenrichtung einer Fläche und mehrachsige Belastungen durch die Kombination
aller drei Richtungen. Die Verschiebung in Normalenrichtung wird für drei unmit-
telbar benachbarte Flächen unterbunden, so dass der Freiheitsgrad von drei auf
zwei reduziert wird. Eine Ausnahme stellen die jeweiligen Kanten zweier angren-
zenden Flächen und der Schnittpunkt aller drei Flächen dar. Der Freiheitsgrad
der Kanten reduziert sich aufgrund der Überlagerung auf eins und auf null beim
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Tabelle 3.1: Zusammenfassung aller notwendigen Knotengruppierungen für die
Beschreibung der Randbedingungen.
Ecken
Point0 x = 0, y = 0, z = 0
Point1 x = 0, y = 0, z = zmax
Point2 x = 0, y = ymax, z = zmax
Point3 x = 0, y = ymax, z = 0
Point4 x = xmax, y = 0, z = 0
Point5 x = xmax, y = 0, z = zmax
Point6 x = xmax, y = ymax, z = zmax
Point7 x = xmax, y = ymax, z = 0
Kanten
Edge47 y ̸= 0, y ̸= ymax, x = xmax, z = 0
Edge56 z ̸= 0, y ̸= ymax, x = xmax, z = zmax
Edge12 y ̸= 0, y ̸= ymax, x = 0, z = zmax
Edge03 y ̸= 0, y ̸= ymax, x = 0, z = 0
Edge37 x ̸= 0, x ̸= xmax, z = 0, y = ymax
Edge26 x ̸= 0, x ̸= xmax, z = zmax, y = ymax
Edge15 x ̸= 0, x ̸= xmax, z = zmax, y = 0
Edge04 x ̸= 0, x ̸= xmax, z = 0, y = 0
Edge23 z ̸= 0, z ̸= zmax, x = 0, y = ymax
Edge67 z ̸= 0, z ̸= zmax, x = xmax, y = ymax
Edge45 z ̸= 0, z ̸= zmax, y = 0, x = xmax
Edge01 z ̸= 0, z ̸= zmax, x = 0, y = 0
Flächen
Face4567 x = xmax, y ̸= ymax, z ̸= zmax, y ̸= 0, z ̸= 0
Face0123 x = 0, y ̸= ymax, z ̸= zmax, y ̸= 0, z ̸= 0
Face2367 y = ymax, x ̸= xmax, z ̸= zmax, x ̸= 0, z ̸= 0
Face0154 y = 0, x ̸= xmax, z ̸= zmax, x ̸= 0, z ̸= 0
Face1265 z = zmax, y ̸= ymax, x ̸= xmax, y ̸= 0, x ̸= 0
Face0374 z = 0, y ̸= ymax, x ̸= xmax, y ̸= 0, x ̸= 0
Referenzpunkte (nur für PBC)
RP1 x = xmax + xmax/2, y = ymax/2, z = zmax/2
RP2 x = xmax/2, y = ymax + ymax/2, z = zmax/2
RP3 x = xmax/2, y = ymax/2, z = zmax + zmax/2
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Eckpunkt. Die Belastung wird durch Aufbringung der dafür notwendigen Ver-
schiebungen an den übrigen drei Flächen realisiert. Bei der Scherung werden für
zwei der drei Flächen zusätzlich ein weiterer Freiheitsgrad in Normalenrichtung
derjenigen Fläche an der die Verschiebung in Ebenenrichtung erfolgt beschränkt
(Abb. 3.8). Die dritte Fläche wird in ihrer Bewegungsfreiheit lediglich in Norma-
lenrichtung der Scherfläche beschränkt.
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Abbildung 3.8: Schematische Darstellung für homogene Randbedingungen und
einachsige Verschiebung bzw. Scherbelastung.
Periodische Randbedingungen (PRB)
Die Summe der Verschiebungen u gegenüberliegender Knoten muss stets Null
ergeben, wie bereits in Abschnitt 3.1.3 beschrieben wurde. Dieser Zusammenhang
zwischen den einzelnen Randknoten erfolgt mit linearen Funktionen.
ub+i − ub−i − uRPi = 0 (3.9)
Hierbei sind i der Freiheitsgrad, b die Knotengruppe und RP der Referenzpunkt
in Verschiebungsrichtung. Die tatsächliche Verschiebung erfolgt mit Hilfe von drei
Referenzpunkten, welche jeweils außerhalb des RVE-Netzes in Normalenrichtung
der x-, y- und z-Ebene positioniert sind (Tab. 3.1). Auf diese Weise ist es möglich
alle erdenklichen Lastzustände über diese drei Knoten auf das RVE aufzubrin-
gen. Zusätzlich wird das RVE am Knoten Point0 starr gelagert. In Tabelle 3.2
sind alle linearen Gleichungen zusammenfassend dargestellt. Ein Nachteil dieser
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Tabelle 3.2: Zusammenfassung der linearen Beziehungen zwischen den einzelnen
Knotengruppe wie in Tabelle 3.1 dargestellt mit i = 1, 2, 3.
Ecken
uPoint1i − uPoint2i + uRP2i = 0
uPoint2i − uPoint3i − uRP3i = 0
uPoint3i − uPoint7i + uRP1i = 0
uPoint7i − uPoint4i − uRP2i = 0
uPoint4i − uPoint5i + uRP3i = 0
uPoint5i − uPoint6i + uRP2i = 0
uPoint6i − uPoint0i − uRP1i − uRP21 − uRP31 = 0
Kanten
uEdge15i − uEdge04i − uRP3i = 0
uEdge26i − uEdge15i − uRP2i = 0
uEdge37i − uEdge26i + uRP3i = 0
uEdge47i − uEdge03i − uRP1i = 0
uEdge12i − uEdge03i − uRP3i = 0
uEdge56i − uEdge12i − uRP1i = 0
uEdge23i − uEdge01i − uRP2i = 0
uEdge45i − uEdge01i − uRP1i = 0
uEdge67i − uEdge45i − uRP2i = 0
Flächen
uFace0123i − uFace4567i − uRP3i = 0
uFace0154i − uFace2367i − uRP3i = 0
uFace1265i − uFace0374i − uRP3i = 0
Vorgehensweise ist die dafür notwendige geordnete Vernetzung. Die linearen Be-
ziehungen gelten stets für jeweils zwei Knoten, welche sich durch höchstens eine
Koordinate unterscheiden. Bei unregelmäßigen Netzen ist dies nicht gewährlei-
stet, so dass eine alternative Methode entwickelt wurde. Im ersten Schritt wird
jeweils eine Knotengruppe b+ dupliziert und durch Translation auf die Positi-
on der zweiten Knotengruppe b− in der linearen Beziehung verschoben. Abaqus
bietet die Funktion Tie, durch welche zwei Knotengruppen miteinander verbun-
den werden können. Die kopierte Gruppe b−∗ wird mit der Knotengruppe b+ im
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zweiten Schritt verbunden. Die lineare Beziehung ergibt sich nun zu:
ub+i − ub+
∗
i − uRPi = 0 (3.10)
Alle Verschiebungen werden durch den Tie-Befehl auf b− übertragen. DurchWah-
rung der Kompatibilität der Knotengruppen können auf diese Weise auch unre-
gelmäßige Netze mit PRB belegt werden. Mit Ausnahme der Eckpunkte werden
die Beziehungen für alle Kanten und Flächen entsprechend behandelt.
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3.3 Numerisches Materialmodell
High Mn 
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Austenite Stress Ind. Twinning Austenite
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Abbildung 3.9: Schaubild des implementierten Materialmodels für hochmangan-
haltige Stähle, basierend auf der Berechnung der lokalen Stapelfehlerenergie.
Die theoretischen Grundlagen für die Berechnung der SFE, die Verfestigung
aufgrund von TWIP, TRIP oder einfacher Versetzungsbildung und das Versa-
gen von hochmanganhaltigen Stählen, wurden in Abschnitt 2.2 bis 2.6 umfas-
send beschrieben. ABAQUS bietet die UHARD Routine für die Implementierung
von Materialmodellen mit isotropen Verhalten an. Das frei definierbare Material-
modell kann über gegebene Schnittstellen notwendige Parameter einlesen und
verwenden. In Tabelle 3.3 werden alle Modellparameter für das in den Abschnit-
ten 2.3 bis 2.5 beschriebene Verfestigungsmodell zusammengefasst und erläutert.
Der Aufbau des RVE, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben wurde, erlaubt die lokale
Parametrisierung des Modells. Die Aktivierung der einzelnen Verfestigungsme-
chanismen wird durch lokale Einflussgrößen, wie die chemische Zusammenset-
zung und die Kristallorientierung bestimmt. Im Folgenden wird die numerische
Umsetzung dieser in die Simulationsumgebung ABAQUS erläutert. In Abbildung
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Tabelle 3.3: Zusammenfassung aller Modellparameter und deren Beschreibung.
SLIP
KHP 356 [MPaµm0.5] Hall-Petch Konstante [35]
M 3.06 [−] Taylor Faktor
G 65 [GPa] Schubmodul
α 0.3628 [−] Gitterparameter [5]
b 2.56e− 10 [m] Burgersvektor
ρinit 1.0e13 m−2 Anfangsversetzungsdichte [5]
k 1.5 [−] Fitparameter
f 0.012 [−] Fitparameter
TWIP
ntwin 1.4 [−] Fitparameter [21]
etwin Gl. 2.23 Zwillingsdicke [4]
2d111 6.68e− 10 [m] Abstand zwischen {111} Ebenen [4]
βtwin Gl. 4.4 Fitparameter Zwillingswachstum
f sattwin Gl. 4.19 Sättigung für Zwillingsanteil
TRIP
nϵ 1.0 [−] Fitparameter [21]
eϵ Gl. 2.26 ϵ-Martensitdicke [70]
βϵ Gl. 4.9 Fitparameter ϵ-Martensitwachstum
f satϵ Gl. 4.4 Sättigung für ϵ-Martensitanteil
3.9 ist die schematische Darstellung des in dieser Arbeit verwendeten Material-
modells zu sehen. Der Berechnungsablauf ist vollständig modular aufgebaut. Die
Aktivierung eines Verfestigungsmechanismus wird, wie bereits beschrieben, von
der SFE kontrolliert. Diese wird in Abhängigkeit der Temperatur und der chemi-
schen Zusammensetzung gemäß Gleichung 2.5 berechnet. Ist die SFE kleiner als
20 mJ/m2, so wird die Berechnung der Verfestigung unter Annahme des TRIP-
Effektes durchgeführt. Befindet sich die SFE in einem Bereich von 20 bis 50
mJ/m2, wird das Modul des TWIP-Effektes zur Bestimmung der Verfestigung
aktiviert. Sobald die SFE einen Wert über 50 mJ/m2 erreicht, wird die Verfesti-
gung ausschließlich aufgrund von Versetzungsbildung und -annihilation berech-
net. Chemische Heterogenitäten auf Zell- oder Elementebene können auf diese
Weise lokal den Verfestigungsmechanismus bestimmen. Die Verfestigungsfähig-
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keit wird zusätzlich durch den Taylorfaktor gesteuert. Dieser ergibt sich direkt
aus der Orientierung der einzelnen Zellen und variiert somit im gesamten RVE.
Am Ende eines jeden Berechnungsschrittes werden mit Hilfe der beiden Abaqus
Routinen UEXTERNALDB und UVARM gemäß Abschnitt 3.1.2 alle Ergebnisse
homogenisiert und ausgegeben. Nach dem letzten Integrationsschritt stehen für
alle Zeitschritte folgende Kennwerte für weitere Auswertungen zur Verfügung:
• wahre Dehnung [-]
• wahre Spannung [MPa]
• Zwillingsanteil [-]
• ϵ-Martensitanteil [-]
• Mittlere Korngröße [µm]
Die lokale Darstellung dieser Werte erfolgt über die graphische Programmschnitt-
stelle Abaqus CAE. Parameter für die SFE-Berechnung sind in Tabelle 2.1 auf-
geführt.
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Kapitel 4
Experimentelle und numerische
Ergebnisse
In diesem Kapitel werden die experimentelle Vorgehensweise und die Ergebnisse
aus experimentellen und numerischen Untersuchungen erläutert. Die Werkstoff-
auswahl orientiert sich an Werkstoffkonzepten im Grenzbereich zwischen den bei-
den Verfestigungsmechanismen TRIP und TWIP. Neben den Werkstoffen aus
dem SFB761 wird auch ein industrieller Hochmanganstahl für die Bestimmung
mechanischer und mikrostruktureller Eigenschaften herangezogen. Basierend auf
den experimentellen Ergebnissen, werden Modellparameter für das Zwillings-
und ϵ-Martensitwachstum bestimmt. Die Genauigkeit des numerischen Material-
modells wird durch die Gegenüberstellung der homogenisierten und den expe-
rimentellen Eigenschaften überprüft. Die Vergleiche werden für den einachsigen
Belastungsfall durchgeführt.
4.1 Experimentelles Vorgehen
Dieser Abschnitt beschreibt die für die experimentelle Untersuchung verwende-
ten Methoden. Neben einachsigen Zugversuchen für die Bestimmung von mecha-
nischen Eigenschaften wurden zur Charakterisierung der Mikrostruktur EBSD,
LOM und Synchrotronuntersuchungen durchgeführt.
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4.1.1 Werkstoffauswahl
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Abbildung 4.1: Berechnete SFE für variierende Kohlenstoff- und Mangangehalte
bei einer Temperatur von 293 K. Die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen
sind entsprechend ihrer chemischen Zusammensetzung eingetragen.
Basierend auf den SFE-Berechnungen von Saeed-Akbari u. a. [72] wurden vier
unterschiedliche Fe-Mn-C Legierungen ausgewählt. In Abbildung 4.1 sind die
Konzepte nach der jeweils berechneten SFE in Abhängigkeit des Mangan- und
Kohlenstoffgehaltes aufgetragen. Legierungen mit gleicher SFE werden durch Iso-
linien gekennzeichnet. Durch die Lage im SFE-Diagramm können auf diese Weise
die dominierenden Verfestigungsmechanismen für die einzelnen Legierungen vor-
hergesagt werden. Alle hier untersuchten Legierungen befinden sich demnach im
Grenzbereich zwischen dem TWIP und TRIP Mechanismus. Wird, wie bereits in
Abschnitt 2.1 erläutert, eine SFE von 20 mJ/m2 als Übergangswert angenom-
men, so befinden sich die Legierungen II, III und X im TWIP und die Legierung
I im TRIP Bereich. Die Legierungen I, II und III wurden im Rahmen des SFB
761 und die Legierung X industriell hergestellt. Die Herstellung innerhalb des
SFB 761 erfolgte unter Verwendung von technisch reinen Ausgangsstoffen. Im
ersten Schritt wurde die Schmelze durch steigenden Guss in Kupferkokillen mit
umgekehrt konischen Wandwinkel zu 100 kg-Blöcken erstarrt. Diese Vorgehens-
weise reduziert die ansonsten ausgeprägte Mittenseigerung erheblich. Nach dem
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Tabelle 4.1: Übersicht aller in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe. (X) indu-
striell, (I-III) SFB 761
Konzept Bez. Legierung Bemerkungen Blechdicke
A X60Mn22 kaltgewalzt + 800 ◦C/5 min. 1.7 mm
B X60Mn22 A + 800 ◦C/30 min. 1.7 mm
X C X60Mn22 A + 900 ◦C/30 min. 1.7 mm
D X60Mn22 A + 1030 ◦C/30 min. 1.7 mm
I V20 X30Mn23 warmgewalzt 2.5 mm
II V17 X60Mn23 warmgewalzt 2.6 mm
III V19 X30Mn27 warmgewalzt 2.5 mm
Abtrennen von Kopf und Fuß des Rohlings, wurde eine Schmiedeumformung bei
1150 ◦C durchgeführt. Die Blockhöhe reduziert sich in diesem Schritt auf 40 %
der ursprünglichen Höhe. Um die prozessbedingten Mikroseigerungen noch weiter
zu reduzieren, wurde der Block für 5 Stunden bei einer Temperatur von 1150 ◦C
geglüht und anschließend in 12 Stichen auf eine Warmbanddicke von ca. 2.5 mm
gewalzt. In Becker u. a. [8] wird die Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten
industriellen Legierung X beschrieben. Das Vormaterial wurde im Stranggussver-
fahren in Form von Brammen hergestellt. Nach der Wiedererwärmung auf über
1150 ◦C wurden die Brammen bei einer Temperatur von mindestens 800 ◦C zu
einem Warmband warmgewalzt. Die Dickenabnahme betrug pro Stich mindestens
10 %. Anschließend wurde das Warmband bei einer Temperatur von 700 ◦C zu
einem Ring gewickelt. Nach Abkühlung auf Raumtemperatur wurde das Warm-
band gebeizt und kaltgewalzt. Abschließend wurde eine Schlussglühung bei 800
◦C durchgeführt. Das Ausgangsmaterial wurde zusätzlich im Salzbad bei 800 ◦C,
900 ◦C und 1050 ◦C für 30 Minuten geglüht und in Wasser abgeschreckt. Die
erreichten Banddicken und Sollzusammensetzungen sind in Tabelle 4.1 zusam-
mengefasst. In Tabelle 4.2 sind die tatsächlich erreichten chemischen Zusammen-
setzungen für alle Legierungen aufgeführt. Als problematisch kann bei beiden
Prozessrouten die Entkohlung aufgrund der Glühbehandlung angesehen werden.
Beim SFB 761 Material ist dies im Wesentlichen auf die Glühbehandlung an Luft
und die starke Zunderbildung beim Warmwalzen zurückzuführen. Die industriell
hergestellte Legierung weist eine gute Übereinstimmung mit der Sollzusammen-
51
4. EXPERIMENTELLE UND NUMERISCHE ERGEBNISSE
Tabelle 4.2: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierungen in [wt.
%]. (A-D) industriell hergestellter hochmanganhaltiger Stahl X60Mn22, (V17, V19,
V20) Legierungskonzept und Herstellung innerhalb des SFB 761 (siehe Tabelle 4.1).
Bez. Fe C Mn Si P S Cr Ni Al V N
A Bal. 0.59 22.37 0.236 0.022 0.001 0.07 0.03 0.002 0.223 0.027
B Bal. 0.58 22.50 0.235 0.022 0.001 0.07 0.03 0.002 0.225 0.026
C Bal. 0.57 22.43 0.236 0.022 0.001 0.07 0.03 0.002 0.227 0.028
D Bal. 0.54 22.42 0.235 0.021 0.001 0.07 0.03 0.002 0.225 0.023
V20 Bal. 0.31 22.79 0.066 0.007 0.001 0.02 0.04 0.005 0.011 0.011
V17 Bal. 0.54 21.95 0.113 0.007 0.003 0.02 0.04 0.007 0.016 0.015
V19 Bal. 0.28 28.00 0.103 0.008 0.001 0.02 0.04 0.005 0.021 0.016
setzung im Ausgangszustand auf. Die Glühbehandlung im Salzbad jedoch senkt
den Kohlenstoffgehalt mit steigender Glühtemperatur von 0.59 auf 0.54 wt.% C.
Die zu erwartenden Verfestigungsmechanismen ändern sich trotz der erreichten
chemischen Zusammensetzung nicht.
4.1.2 Zugversuche
Die quasistatischen Zugversuche wurden an einer Zugmaschine des Typs Z100
und Zwick 1484 der Firma Zwick durchgeführt. In beiden Zugmaschinen wurden
formschlüssige Einspannungen für die Flachzugproben verwendet. Die verwen-
dete Probengeometrie ist in Abbildung 4.2 dargestellt. Die Zugproben wurden
ausschließlich mit der Wasserschneidtechnik hergestellt. Während bei der Z100
ein Videoextensiometer zur Messung der Dehnung zur Verfügung stand, wurde
die Dehnung bei der Zwick 1484 durch den zurückgelegten Weg des Querhaupts
bestimmt. Anhand der aufgezeichneten Spannungs-Dehnungsdiagramme der bis
zum Bruch gezogenen Proben wurden die mechanischen Kennwerte bestimmt.
Die Dehnrate in allen Versuchen betrug 0.002/s. Temperaturversuche wurden in
einer Klimakammer durchgeführt, wobei die Genauigkeit der Prüftemperatur ±
3 K betrug. Die Temperaturmessung erfolgte durch ein aufgeschweißtes Thermo-
element auf der Probe.
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Zur Untersuchung des Schädigungsverhaltens wurden quasi-in-situ Zugversu-
che in einem Rasterelektronenmikroskop REM durchgeführt. Der Zugtisch für das
Großkammer-REM MIRA VP am Gemeinschaftslabor für Elektronenmikrosko-
pie wurde von der Fa. Kammrath und Weiss GmbH entworfen und hergestellt.
Der Zugtisch ist für eine Draufsicht konzipiert. Die Proben können dabei bis zum
Bruch mit maximal 5 kN und einem Verfahrweg von 35 mm belastet werden.
3030
109
620
R10
Tensile specimens geometry A30
Abbildung 4.2: Probengeometrie für alle in dieser Arbeit durchgeführten Zugver-
suche.
4.1.3 EBSD
Bei Electron Backscatter Diffraction (EBSD) handelt es sich um eine Erweite-
rung der RasterElektronenMikroskopie REM. Mit Hilfe der EBSD sind sowohl
qualitative als auch quantitative Untersuchungen möglich. Der Vorteil gegenüber
anderen Methoden zur quantitativen Bestimmung von Phasenanteilen oder Kor-
norientierungen liegt darin, dass mit der EBSD eine lokale Analyse möglich ist.
So lassen sich mikroskopische Bilder anfertigten, in welchen die Kornorientierung
und Phasenanteile sichtbar gemacht werden können. Der schematische Aufbau
einer EBSD Anordnung ist in Abbildung 4.3 zu sehen. Der Elektronenstrahl trifft
auf die geneigte Probe. Hierbei werden innerhalb eines Volumens Elektronen aus
verschiedenen Ebenen des Kristallgitters angeregt. Die zurück gestreuten Elektro-
nen treffen auf den Flächendetektor und erzeugen ein charakteristisches Bild, die
sogenannten Kikuchi Linien. Anhand dieses Bildes kann die Gitterstruktur sowie
die Orientierung des Kristalls bestimmt werden. Der Elektronenstrahl rastert den
ausgewählten Probenausschnitt ab, so dass für jeden angesteuerten Punkt eine
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Analyse des Kristalls gemacht werden kann. Die Informationen werden zusam-
menfassend in einem Bild dargestellt und anschließend ausgewertet. Dazu werden
jedem Punkt die jeweils gefundenen Eigenschaften zugeordnet. Anhand der Sum-
me der Punkte mit den gleichen Eigenschaften und der Gesamtzahl der Punkte
kann der Anteil der untersuchten Eigenschaft auf der gesamten Fläche ermittelt
werden [64].
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Abbildung 4.3: Schema zur Entstehung von Kikuchi-Linien durch Diffraktion von
Elektronen, ausgehend von einem Anregungsvolumen innerhalb des Kristalls einer
Probe [91].
Die EBSD Untersuchungen wurden zur Verifikation der XRD Ergebnisse am
Gemeinschaftslabor für Elektronenmikroskopie der RWTH Aachen in Auftrag
gegeben. Die Proben wurden nach dem Einbetten in eine leitfähige Masse ge-
bettet, geschliffen und elektropoliert. Dieses Vorgehen verhindert das Auftreten
von Verfestigungseffekten aufgrund der Probenpräparation. Bei der Auswertung
der EBSD Messungen wurden die Zwillingsgrenzen automatisch indiziert. Um
Zwillingsgrenzen zu finden wird der Orientierungsunterschied zwischen zwei Mes-
spunkten ausgewertet, wie in Abbildung 4.4 schematisch dargestellt. Beträgt die-
ser 60 ∓ 5 ◦ und ist die Drehachse der Art < 111 >, so befindet sich zwischen
den Messpunkten eine Zwillingsgrenze. Bei der quantitativen Auswertung wird
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die Anzahl der als Zwillingsgrenze indizierten Bildpunkte ins Verhältnis zur Ge-
samtzahl der Bildpunkte gesetzt.
fcc
hcp
twin
∼ 60°±5°
Abbildung 4.4: Schematische Darstellung eines EBSD Messfeldes. Neben der Be-
stimmung der Gitterstruktur innerhalb einer Wabe, wird zur Identifizierung von
Zwillingsgrenzen der Orientierungsunterschied zwischen benachbarten Waben be-
stimmt.
4.1.4 Synchrotron
Grundsätzlich handelt es sich bei dem hier angewendeten Verfahren um eine Form
der Röntgenbeugung (XRD). Der Unterschied liegt in der Erzeugung der Röntgen-
strahlung. Während herkömmliche Verfahren eine Röntgenröhre einsetzen, wird
bei der XRD am Synchrotron Synchrotronstrahlung verwendet. In Röntgenröhren
werden Elektronen aus einer Glüh- oder Feldemissionskathode gelöst und durch
ein elektrisches Feld auf die Anode beschleunigt. Treffen die schnellen Elektronen
auf die Anode, entsteht durch das Abbremsen der Elektronen Bremsstrahlung.
Des Weiteren regen die schnellen Elektronen selbige in den Atomhüllen des An-
odenmaterials an, welche daraufhin ein höheres Energieniveau einnehmen. Wech-
seln die Elektronen wieder in ihren nicht angeregten Zustand zurück, geben sie
ein Photon mit einer charakteristischer Wellenlänge ab, welche dem Energieunter-
schied zwischen Grund- und angeregtem Zustand entspricht. Diese Wellenlänge ist
abhängig vom Anodenmaterial und den Schalen, von denen das Elektron in seinen
Grundzustand zurückfällt. Charakteristische Wellenlängen von Kupfer, das häu-
fig als Anodenmaterial verwendet wird, sind Kα1 = 1.54056 und Kα2 = 1.54439.
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In Abbildung 4.5 ist der Aufbau der Dortmunder Elektronenspeicherring-Anlage
BL1
BL2
BL10
BL9
BL8
BL7
BL6
BL5
BL4
U250
BL3
BL11
BL12
BL0
Gun
Linac
(FEL)
BoDo
Cavity
T2DELTACavity
SAWU55
Abbildung 4.5: Schematische Darstellung der Beschleunigeranlage DELTA in
Dortmund. Die Anlage besteht u.a. aus dem Linearbeschleuniger (Linac), dem Syn-
chrotron (BoDo) und dem äußeren Speicherring.
(DELTA) gezeigt. Der Elektronenstrahl wird zunächst im Linearbeschleuniger
(Linac) auf 80MeV beschleunigt und in das Booster Synchrotron (BoDo) inji-
ziert. Dort werden die Elektronen auf bis zu 1500MeV beschleunigt, bevor sie
in den Speicherring geleitet werden. Am Speicherring befindet sich auch der
Superconducting Asymmetric Multipole Wiggler (SAW), welcher die Strahlung
für die Beamline 9, an der die Experimente durchgeführt wurden, erzeugt. Bei
einem Wiggler handelt es sich um eine Anordnung von Magneten, deren Polari-
tät in bestimmten Abständen wechselt. Durch die unterschiedlichen Polaritäten
wird der Elektronenstrahl wellenförmig abgelenkt, was mit einer Beschleunigung
der Elektronen verbunden ist. Die Bremsstrahlung, welche die Elektronen bei
dieser Beschleunigung aussenden, ist die verwendete „weiße“ Synchrotronstrah-
lung. Bevor diese Strahlung für die eigentliche Analyse verwendet werden kann,
durchläuft sie einen Silizium-Monochromator. Auf diese Weise steht den XRD-
Messungen monochromatische Röntgenstrahlung der Wellenlänge λ = 0.45919 zur
Verfügung. Im Gegensatz zur Erzeugung von Röntgenstrahlen mit Röntgenröh-
ren weist die am Synchrotron erzeugte Strahlung eine wesentlich höhere Brillanz
auf. Durch diese Brillanz ist es möglich auch bei kurzen Belichtungszeiten eine
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hohe Anzahl gebeugter Photonen zu detektieren. Zum einen reduziert die kurze
Belichtungszeit die Messzeit für einen gesamten Versuch enorm, so dass sich auch
eine große Anzahl an Messungen in kurzer Zeit durchführen lässt. Zum ande-
ren ist durch die hohe Anzahl der gebeugten Photonen der Unterschied zwischen
Hintergrund und reflektierten Peak sehr hoch.
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Abbildung 4.6: Schematischer Versuchsaufbau an Beamline 9 des DELTA Syn-
chrotron in Dortmund.
Die Synchrotron-Diffraktographie wurde an der Beamline 9 des DELTA in
Dortmund durchgeführt. Wie in Abbildung 4.6 skizziert, wurden die Proben auf
einen, wenige Grad zum Strahl geneigten, Probenhalter gelegt und in einer Bragg-
Brentano Anordnung gemessen. Die Messung erfolgte mit einem 2D-Detektor des
Typs MAR345, welcher eine Auflösung von 3450x3450 px bietet. Die Entfer-
nung zwischen Probe und Detektor betrug 339 mm. Die im Synchrotron erzeugte
Röntgenstrahlung hat eine Energie von 27keV und eine Wellenlänge von 0.45919
Angström. Die Belichtungszeit für alle Versuche betrug 90 Sekunden. Aufgrund
der Konstruktion des Probentellers konnte kein definierter Punkt auf der Probe-
oberfläche gemessen werden.
Nach der Messung wurden die entstandenen Aufnahmen ausgewertet. Dazu
wurde mit Hilfe des Programms fit2d zunächst eine Kalibrierung anhand der
Aufnahme einer Siliziumprobe durchgeführt. Dies ist notwendig, um den exakten
Mittelpunkt des Flächendetektors sowie die genaue Entfernung zwischen Probe
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und Detektor zu ermitteln. Des Weiteren ist es mit der Kalibrierung möglich Ver-
kippungen des Detektors zu bestimmen und somit rechnerisch zu berücksichtigen.
Bei der Auswertung der Messergebnisse wurde im ersten Schritt die Intensität der
einzelnen Pixel des MAR345 Detektors, welche auf einem Ring liegen, aufsum-
miert. Als Ergebnis liefert das Programm eine Tabelle in welcher die integrierten
Intensitäten über den 2Θ Winkel aufgetragen sind. Im zweiten Schritt wurde die
Fläche unter den jeweiligen Peaks bestimmt. Mit Hilfe der Rietveld Analyse konn-
te aus den berechneten Flächen die entsprechenden Volumenanteile der einzelnen
Phasen abgeleitet werden. Analog zu Spieß u. a. [75] wird im Folgenden, die ana-
lytische Vorgehensweise dieser Methode beschrieben. Die integrierte Intensität
wird dabei über Proportionalitätsfaktoren R in Phasenanteile umgerechnet (hier
exemplarisch für zwei Phasen):
Vα =
∑
n
Iαn
Rαn∑
n
Iαn
Rαn
+
∑
n
Iγn
Rγn
(4.1)
Wobei Rαn der Korrekturfaktor des n-ten Peaks der α-Phase, Iαn entsprechende
integrierte Intensität und Vα der Volumenanteil der α-Phase ist. Bei weiteren Pha-
sen lassen sich die Phasenanteile analog zu Gleichung 4.1 berechnen. Die Summe
der normierten Intensitäten der zu untersuchenden Phase steht jeweils im Zähler
und die Summe aller normierten Intensitäten im Nenner. Die Korrekturfaktoren
der Peaks berechnen sich nach:
R(n) = I0(λ) · η(λ) ·m · |F0(n)|2 ·D(n) · V −2EZ · µ−1(λ) · λ3 (4.2)
In dieser Gleichung ist I0(λ) die Intensität des Primärstrahls, η(λ) die Effizienz
des Detektorsystems, m die Multiplizität des Peaks, F0(n) der Strukturfaktor,
D(n) der Debey-Waller Faktor, VEZ das Volumen der Elementarzelle, µ(λ) der
lineare Absorptionskoeffizient und λ die Wellenlänge. Beim Einsetzen der Kor-
rekturfaktoren in Gleichung 4.1 fallen alle Faktoren der Gleichung 4.2, welche für
alle Peaks konstant sind, durch Kürzen weg. Dazu gehören: I0(λ), η(λ), µ−1(λ)
und λ3. So dass zur Bestimmung von R (n)
R(n) = m · |F0(n)|2 ·D(n) · V −2EZ (4.3)
58
4.1 Experimentelles Vorgehen
ausreicht. Das Programm Materials Analysis Using Diffraction (MAUD) von
Luca Lutterotti ist ein für diesen Zweck häufig verwendetes Programm und wurde
in dieser Arbeit ebenfalls für die Auswertung der Intensitäten genutzt [73].
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4.2 Charakterisierung der Legierungen
In diesem Abschnitt werden die mechanischen Eigenschaften, sowie die Gefüge-
struktur der in Tabelle 4.1 aufgeführten Legierungen untersucht. Die Zugversu-
che wurden bei unterschiedlichen Prüftemperaturen durchgeführt, um neben dem
Einfluss des Gefüges auch die Temperaturabhängigkeit zu analysieren. In Tabelle
4.3 sind alle Temperaturen zusammengefasst bei denen die quasistatischen Zug-
versuche durchgeführt wurden.
Tabelle 4.3: Versuchsmatrix für Proben der industriellen Legierung X und I - III
aus dem SFB 761. Alle Zugversuche wurden quasistatisch durchgeführt.
Bez. Temperatur [K]
77 123 173 233 263 273 298 318 373 423 473 523
A ◦ √ ◦ √ ◦ ◦ √ ◦ √ √ ◦ ◦
B ◦ √ ◦ √ ◦ ◦ √ ◦ √ √ ◦ ◦
C ◦ √ ◦ √ ◦ ◦ √ ◦ √ √ ◦ ◦
D ◦ √ ◦ √ ◦ ◦ √ ◦ √ √ ◦ ◦
V20
√ √ √ √ √ √ √ √ √ √ √ √
V17 ◦ √ √ √ √ √ √ √ √ √ ◦ ◦
V19 ◦ √ ◦ √ √ √ √ √ √ √ ◦ ◦
4.2.1 Mikrostruktur
Die Mikrostruktur wurde hinsichtlich des Gefüges und der lokalen chemischen
Verteilung untersucht. Die Proben wurden in eine leitfähige Masse eingebettet,
geschliffen und im letzten Schritt elektrochemisch poliert. Dies verhindert das
unerwünschte Auftreten von Verformungsmechanismen aufgrund der Probenprä-
paration. Für die Entwicklung des Gefüges wurde eine modifizierte Klemmätzung
angewendet. Eine Lösung von 100 ml kaltgesättigten Natriumthiosulfat in destil-
liertem Wasser unter Zugabe von 10 g Kaliummetabisulfit ergibt für Austenit eine
braun/blaue und für ϵ-Martensit eine helle bis weiße Färbung [74]. In Abbildung
4.7 und 4.8 sind die hier untersuchten Werkstoffe im Ausgangszustand metallogra-
phisch untersucht. Wie erwartet, sind alle Legierungen vollständig austenitisch.
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(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 4.7: Lichtoptische Gefügeaufnahmen des industriell hergestellten hoch-
manganhaltigen Stahls im Ausgangszustand. (a) A:unbehandelt, (b) B:800 ◦C/30
min., (c) C:900 ◦C/30 min. und (d) D:1030 ◦C/30 min.
Bedingt durch den Herstellungsprozess zeigen die Güten A und B ein sehr feines
und zeiliges Gefüge (Abb. 4.7 a, b). Die niedrigen Glühtemperaturen von 800
◦C haben beim Gefüge A lediglich zu einer leichten und Gefüge B zu einer er-
höhten Erholung geführt. Dies ergibt sich ebenfalls aus Abbildung 4.9. Hier wird
die Qualität der Beugungsmuster der jeweiligen EBSD Aufnahmen der Gefüge
A bis D gezeigt. Neben den feinen Gefügestrukturen, erniedrigen Deformations-
strukturen die Qualität der Bilder signifikant. Mit zunehmender Glühtemperatur
vergröbert sich die Struktur sichtlich und die Zeiligkeit nimmt deutlich ab, wie
bei den Gefügen C und D zu erkennen ist (Abb. 4.7 c, d). Die Gefüge C und D
sind vollständig erholt und rekristallisiert. Die Legierungen I, II und III weisen
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(a) (b)
(c)
Abbildung 4.8: Lichtoptische Gefügeaufnahmen des im SFB761 hergestellten
hochmanganhaltigen Stahls im Ausgangszustand. (a) V20, (b) V17 und (c) V19.
bereits im erholungsgeglühten Zustand ein Gefüge mit großen Körnern auf. Wie
in Abbildung 4.8 a dargestellt, weist Legierung I noch Reste von Deformations-
strukturen auf. Dies ist offensichtlich auf eine zu niedrige Warmwalztemperatur
zurückzuführen.
Die Bestimmung der Korngrößenverteilung wurde mit Hilfe des Linienschnitt-
verfahrens durchgeführt. In Abbildung 4.10 a und b sind die Korngrößen für die
industriell und im SFB 761 hergestellten Legierungen dargestellt. Die mittlere
Korngröße für die Güten A und B beträgt entsprechend 3.4 µm und 4.5 µm.
Zum einen ist das Ausgangsgefüge des industriell hergestellten Werkstoffs sehr
fein, zum anderen ändert eine Glühbehandlung bei 800 ◦C für 30 min diesen
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Abbildung 4.9: Image Quality für die Industriellen Güten A bis D.
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Abbildung 4.10: Verteilung der Korngrößen für alle untersuchten Gefüge des indu-
striell hergestellten Stahls (a) und der Stähle aus dem SFB 761 (b). Die Bestimmung
der Korngrößen erfolgte mittels Linienschnittverfahren.
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Zustand nur unwesentlich. Die Ursache dafür ist neben dem eigentlichen Herstel-
lungsprozess die chemische Zusammensetzung. Wie in Tabelle 4.1 zu sehen, sind
signifikante Gehalte an V in der Legierung X enthalten. Eine Schlussglühung
bei maximal 800 ◦C führt zur Bildung von VC Ausscheidungen der nach dem
Kaltwalzen noch weitestgehend gelösten Gehalte an V. Je niedriger die Glühtem-
peratur eingestellt wird, desto feiner sind die jeweiligen Ausscheidungen. Diese
verhindern wirksam das Kornwachstum bei der weiteren Glühung und führen so-
mit zu einem sehr feinen Gefüge [8]. Erst mit steigender Glühtemperatur beginnen
die Körner in Legierung X deutlich zu wachsen, da die feinen Ausscheidungen sich
zunehmend auflösen. Die mittlere Korngröße der Güte C beträgt somit 7.5 µm
und der Güte D 51.4 µm. Das Fehlen von V in den SFB 761 Legierungen führt
dementsprechend zu einem vergleichsweise groben Gefüge. Wie in Abbildung 4.10
b zu sehen, beträgt die mittlere Korngröße für die Legierungen V20, V17 und V19
entsprechend 39.8 µm, 79.4 µm und 27.6 µm.
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Abbildung 4.11: Ergebnisse der Linescananalyse aus dem Mitten- und dem Rand-
bereich für das Gefüge A. Die Messfelder sind in Abbildung 4.15 dargestellt.
Neben den Untersuchungen mittels Funkenspektroskopie (Tab. 4.2) wurden
für die industrielle Legierung Linescans mit der Elektronenstrahl-Mikroanalyse
(ESMA) durchgeführt. Die Mikrosonde liefert auf Mikroebene quantitative che-
mische Analysen von Festkörpern. Die Proben wurden für die Untersuchung ge-
reinigt und geschliffen. Bei Nachweisgrenzen > 20ppm erfaßt die ESMA alle Ele-
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Abbildung 4.12: Ergebnisse der Linescananalyse aus dem Mitten- und dem Rand-
bereich für das Gefüge B. Die Messfelder sind in Abbildung 4.15 dargestellt.
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Abbildung 4.13: Ergebnisse der Linescananalyse aus dem Mitten- und dem Rand-
bereich für das Gefüge C. Die Messfelder sind in Abbildung 4.15 dargestellt.
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Abbildung 4.14: Ergebnisse der Linescananalyse aus dem Mitten- und dem Rand-
bereich für das Gefüge D. Die Messfelder sind in Abbildung 4.15 dargestellt.
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Abbildung 4.15: Darstellung der Messbereiche bei der Linescananalyse bezogen
auf die Probengeometrie.
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Tabelle 4.4: Gemessene Absolutwerte für die C und Mn Gehalte im Rand- und
Mittenbereich aller industriellen Güten und ermittelten Abweichungen in wt.%.
C Mn
Gefüge Position ø[wt.%] σ [wt.%] σ [%] ø[wt.%] σ [wt.%] σ [%]
Rand 0.740 0.084 11.4 22.92 1.219 5.3
A Mitte 0.76 0.116 15.3 23.88 1.815 7.6
Rand 0.64 0.059 9.2 22.71 0.972 4.3
B Mitte 0.67 0.110 16.4 22.93 0.863 3.8
Rand 0.76 0.152 20.0 22.93 0.626 2.7
C Mitte 0.74 0.083 11.2 22.96 1.505 6.6
Rand 0.71 0.106 14.9 22.90 0.909 3.9
D Mitte 0.70 0.085 12.1 23.04 0.875 3.8
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Abbildung 4.16: Abweichungen der C- und Mn-Gehalte im Rand- und Mittenbe-
reich von den gemessenen Absolutgehalten in % (vgl. Tabelle 4.4).
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mente von B bis U und erreicht relative Genauigkeiten bei einer Quantifizierung
der Zusammensetzungen von 1 bis 5 %. Die lokale Messung der Mangan- und
Kohlenstoffverteilung ist für die Berechnung der SFE relevant. Wie in Abbildung
4.15 dargestellt, wurden die Mn- und C-Gehalte im Mitten- und Randbereich auf
einer Länge von 150 µm gemessen. Die Ergebnisse sind für die Güten A bis D
in Abbildung 4.11 bis 4.14 aufgetragen. Die Abweichung vom Sollwert schwankt
unabhängig von der jeweiligen Güte für C und Mn erheblich. In Tabelle 4.4 und
Abbildung 4.16 sind die absoluten Abweichungen in wt.% und % angegeben. Im
Mittel variiert der Kohlenstoffgehalt mit 13.8 % gegenüber dem Mangangehalt
mit 4.1 % im Rand- und 5.4 % im Mittenbereich erheblich stärker. Die Schwan-
kung der C- und Mn- Gehalte beschränkt sich nicht nur makroskopisch auf die
Blechdicke, sondern ist ebenfalls innerhalb einzelner Körner vorhanden. Beson-
ders ausgeprägt ist dies bei Güte D mit einer mittleren Korngröße von 51.4 µm
(Abb. 4.14). Aus diesem Grund muss davon ausgegangen werden, dass die SFE
lokal auf der Mikroebene variieren und sich somit die Verformungsmechanismen
ändern können. Für den hier untersuchten industriellen Stahl schwankt die SFE
somit in einem Bereich von 17.72 bis 23.98 mJm2.
4.2.2 Mechanische Eigenschaften
Im folgenden Abschnitt werden die Streckgrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung
untersucht. Zu diesem Zweck wurden einachsige Zugversuche bei variierender
Temperatur durchgeführt. In Abbildung 4.17 sind die Spannungs-Dehnungskurven
aller untersuchten Werkstoffe bei Raumtemperatur gezeigt. Deutlich erkennbar ist
der fehlende Abfall nach Erreichen der Zugfestigkeit. Dieser ist bei vielen metalli-
schen Werkstoffen, aufgrund der beginnenden Einschnürung, durch ein Abfall der
Spannung bei zunehmender Dehnung vorhanden. Das bedeutet, dass die hier un-
tersuchten hochmanganhaltigen Stähle aufgrund ihrer Verformungsmechanismen
eine kontinuierliche Verfestigung bis zum Versagen erfahren und der Werkstoff
nicht einschnürt. Bestätig wird diese Beobachtung durch die in Abbildung 4.18
dargestellten Verfestigungskurven. Die Verfestigung befindet sich bei allen Legie-
rungen auf einem hohen Niveau von mehr als 2000 MPa bei den industriellen
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Güten und 1500 MPa bei den SFB-Werkstoffen. Wie in Abbildung 4.18 a zu er-
kennen, verringert sich mit zunehmender Korngröße die anfängliche Verfestigung
bis zu einer Dehnung von ca. 20 %. Diese steigt jedoch rasch an, bis der Verlauf
der Verfestigungskurve der Güte A erreicht wird. An diesem Verhalten lässt sich
die Wirkung der Zwillingsgrenzen auf die Versetzungsbewegung gut ableiten. Je
feiner das Gefüge, desto schneller tragen Zwillingsgrenzen zur Behinderung von
Versetzungsbewegung bei (Gl. 2.19). Bei großen Körnern können sich Versetzun-
gen entlang der Zwillingsgrenzen länger frei bewegen, bis diese von Korngrenzen
behindert werden. Auch wird die notwendige kritische Zwillingsspannung erst spä-
ter erreicht (Gl. 2.25). Mit zunehmender plastischer Verformung und Aktivierung
weiterer Gleit- und damit Zwillingssysteme, wird die Versetzungsbewegung effek-
tiver unterbunden. Die Streckgrenze und Zugfestigkeit sind aufgrund der groben
Gefügestruktur geringer.
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Abbildung 4.17: Spannung - Dehnung Kurven für alle untersuchten Werkstoffe
und Gefüge bei Raumtemperatur. (a) Legierung X, (b) Legierungen I, II und III.
Wie in Abbildung 4.19 dargestellt nimmt die Streckgrenze bei dem industri-
ell hergestellten Werkstoff (X) mit steigender Temperatur erwartungsgemäß ab.
Ebenso verhält sich dies bei den Laborschmelzen aus dem SFB 761 (I - III). Dar-
über hinaus ist der Einfluss des Gefüges in beiden Fällen deutlich erkennbar. Mit
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Abbildung 4.18: Verfestigungskurven für alle untersuchten Werkstoffe und Gefüge
bei Raumtemperatur (a) Legierung X, (b) Legierungen I, II und III.
zunehmender Korngröße sinkt das Niveau der Streckgrenze gleichmäßig. Durch
die geeignete Wahl der Warmwalztemperatur kann die Zugfestigkeit und Streck-
grenze beeinflusst werden. Hohe Festigkeiten werden bei tiefen Temperaturen
erreicht, da der enthaltene Kohlenstoff interstitiell gelöst bleibt. Die Streckgrenze
kann zusätzlich über die Haspeltemperatur eingestellt. Durch niedrige Tempe-
raturen wird die Korngrenzenoxidation verringert, was automatisch zu besseren
mechanischen Eigenschaften bei höheren Dehnungen führt [8].
Die Proben aus dem industriell hergestellten Blechen (A - B) besitzen die
höchste Zugfestigkeit bei einer Prüftemperatur von 123 K (vgl. Abbildung 4.20).
Mit steigender Temperatur sinkt diese auf ein Minimum bei Raumtemperatur
und steigt wieder für 323 K und 423 K an. Offenbar ist die Art und die Intensi-
tät der einzelnen Verformungsmechanismen stark von der Temperatur abhängig.
Der Einfluss der Gefügestruktur ist ähnlich wie bei der Streckgrenze deutlich
ausgeprägt. Mit zunehmender Korngröße erniedrigt sich die Zugfestigkeit, wobei
der charakteristische Verlauf über die Temperatur erhalten bleibt. Das Verhalten
der Schmelzen V17 und V19 ist dem der industriellen am ähnlichsten, wobei es
kein Minimum bei Raumtemperatur gibt. Die Zugfestigkeit nimmt mit steigen-
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Abbildung 4.19: Streckgrenze Rp0.2 für alle untersuchten Werkstoffe bei variie-
render Prüftemperatur. (a) Legierung X, (b) Legierungen I, II und III.
der Temperatur kontinuierlich ab. Die Korngrößenabhängigkeit ist in diesem Fall
umgekehrt und entspricht nicht der Beobachtung aus den Versuchen mit den Pro-
ben aus A bis D. Die Schmelze V20 hingegen zeigt bei tiefen Temperaturen kein
Maximum. Der Werkstoff besitzt in diesem Temperaturbereich nicht das gleiche
Umformvermögen, wie es die Legierungen V17 und V19 aufweisen. Als mögli-
chen Ursache für das abweichende Verhalten kann in diesem Fall die Bildung von
α′-Martensit angenommen werden, da die SFE für diese Legierung bei einer Tem-
peratur von 73 K bei -12.1 J/m2 liegt. Bei den übrigen Proben wurde lediglich
ϵ-Martensit gefunden.
Abbildung 4.21 zeigt die Bruchdehnung A30 für alle untersuchten Werkstoffe
bei variierender Temperatur. Die Bruchdehnung hat für die industriellen Proben
einen kubischen Verlauf, wobei die niedrigste Bruchdehnung bei 123 K und die
höchste bei 423 K zu finden ist. Ein lokales Minimum ergibt sich, wie bereits
bei der Zugfestigkeit, bei Raumtemperatur. Dieser Verlauf ist bei den Schmel-
zen V17 und V19 ebenfalls zu erkennen. Der deutliche Anstieg bleibt bei hohen
Temperaturen allerdings aus. Die Schmelze V20 zeigt aufgrund der Bildung von
α′-Martensit bei tieferen Temperaturen die niedrigsten Bruchdehnungen.
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Abbildung 4.20: Zugfestigkeit Rm für alle untersuchten Werkstoffe bei variieren-
der Prüftemperatur. (a) Legierung X, (b) Legierungen I, II und III.
A
B
C
D
A
30
 [-
]
0
0.25
0.50
0.75
1.00
1.25
Temperature [K]
100 200 300 400 500
(a)
V20
V17
V19
A
30
 [-
]
0
0.25
0.50
0.75
1.00
1.25
Temperature [K]
100 200 300 400 500
(b)
Abbildung 4.21: Bruchdehnung A30 bzw. Gleichmaßdehnung Ag für alle unter-
suchten Werkstoffe bei variierender Prüftemperatur. (a) Legierung X, (b) Legierun-
gen I, II und III.
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Tabelle 4.5: Mechanische Kennwerte für die untersuchten Werkstoffe bei Raum-
temperatur aus dem quasistatischem Zugversuch.
Bez. SFE [mJ/m2] Korngröße [µm] Rp0.2 [MPa] Rm [MPa] A30 [-]
A 20.91 3.4 550 1108 0.43
B 20.64 4.4 475 1075 0.48
C 20.22 7.5 385 1018 0.57
D 19.31 51.4 298 867 0.67
V20 11.73 39.8 385 873 0.52
V17 19.12 79.4 415 845 0.61
V19 12.93 27.6 447 703 0.64
In Tabelle 4.5 sind neben der SFE und der Korngröße alle mechanischen Ei-
genschaften bei Raumtemperatur zusammengefasst. Basierend auf diesen Ergeb-
nissen, werden für die weitere Entwicklung des Materialmodells ausschließlich die
Daten der industriell hergestellten Werkstoffs genutzt. Die ermittelten Kennwerte
der SFB 761 Proben zeigen nicht die gleiche Korngrößen- und Temperaturabhän-
gigkeit, wie bei der industriellen Güte beobachtet wurde. Als mögliche Ursachen
sind die Oberflächenqualität, Gefügehomogenität und Reinheit des Werkstoffs
zu nennen. Bedingt durch den labortechnischen Herstellungsprozess sind chemi-
sche Inhomogenitäten, Einschlüsse und erhöhte Oberflächenrauigkeit nicht aus-
zuschließen.
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4.3 Einflussfaktoren auf die homogenisierte Fließ-
kurve
Neben den Einflussfaktoren auf das Materialmodell, wie bereits in Kapitel 2 er-
örtert, werden im folgenden Abschnitt weitere Parameter des Geometriemodells
untersucht. Dazu zählt die Größe des RVE, die Elementart, die Elementanzahl
und die Kornanzahl.
4.3.1 Kornanzahl
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Abbildung 4.22: Berechnete wahre Spannungs- und Verfestigungskurven der Ge-
fügestrukturen mit 10, 50, 100, 500, 1000 und 10000 Einzelkörnern.
Die Betrachtung der Mikrostruktur erfordert die Berücksichtigung aller rele-
vanten Gefügebestandteile. Die Wahl der mikrostrukturellen Umgebung, sowie die
Repräsentativität haben einen entscheidenden Einfluss auf die berechnete Fließ-
kurve. Der hier betrachtete hochmanganhaltige Stahl, weist eine einphasige Gefü-
gestruktur auf. In diesem Abschnitt wird der Einfluss der Kornanzahl untersucht.
Es werden für eine konstante Korngröße von 7.5 µm unterschiedliche Ausschnitte
der Mikrostruktur betrachtet. Dabei werden mögliche Zeiligkeiten oder Walztex-
turen ausgeblendet. Die polykristalline Geometrie wird statistisch generiert und
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Abbildung 4.23: RVE Geometrie mit einer mittleren Korngröße von 7.5 µm mit
(a) 10, (b) 50, (c) 100, (d) 500, (e) 1000 und (f) 10000 Einzelkörnern.
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mit periodischen Randbedingungen belegt. Das Netz wird mit 64000 kubischen
Elementen und jeweils 40 Elementen je Kante generiert. Die Deformation des RVE
wird durch eine Verschiebung um den Faktor 1 in die x-Richtung durchgeführt.
Die Untersuchung beschränkt sich somit lediglich auf den einachsigen Belastungs-
zustand. Insgesamt werden 6 unterschiedliche Größen mit 10, 50, 100, 500, 1000
und 10000 Einzelkörnern untersucht. Die modellierten Gefügestrukturen sind in
Abbildung 4.23 abgebildet. In Abbildung 4.22 a sind die wahre Dehnung - wahre
Spannungskurven der einzelnen RVE aufgetragen. Die Verfestigungskurven sind
in Abbildung 4.22 b zu finden. Die Abweichung zwischen den einzelnen Verläu-
fen und absoluten Werten ist qualitativ deutlich sichtbar. Mit einer maximalen
Abweichung von 150 MPa bei der wahren Spannung und 400 MPa bei der Ver-
festigung kann der Einfluss der Kornanzahl als relevant bewertet werden. Eine
Kornanzahl von mehr als 100 ist somit für eine statistische Betrachtung des hier
untersuchten Gefüges notwendig. Höhere Kornanzahlen verändern das Niveau
nicht signifikant, sind jedoch für eine bessere lokale Auflösung interessant. Dies
gilt insbesondere für die Betrachtung von Schädigungsvorgängen.
4.3.2 Netzabhängigkeit
(a) (b)
y
x
tetragonal cubic
Abbildung 4.24: Darstellung einer polykristallinen RVE Geometriestruktur mit
500 Körnern und einer Vernetzung mit (a) tetraederische und (b) kubischen Netz-
elementen.
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In diesem Abschnitt wird der Einfluss der Elementart und der Netzfeinheit
auf die homogenisierten mechanischen Eigenschaften untersucht. In beiden Fällen
wird jeweils ein RVE mit einer mittleren Korngröße von 7.5 µm, 500 Körnern,
periodischen Randbedingungen und insgesamt 64000 Elementen berechnet. Die
Verschiebung des RVE erfolgt in x-Richtung um den Faktor 1.0. In Abbildung
4.24 ist ein RVE mit kubischer und mit tetragonaler Vernetzung dargestellt. Wie
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Abbildung 4.25: Wahre Spannungskurven für (a) kubische und tetraederische
Elemente und (b) für ein Netz mit insgesamt 10000, 24000, 64000 und 300000
Tetraederelementen.
in Abbildung 4.25 a dargestellt, beträgt der Unterschied für die beiden RVE mit
kubischen und tetraederischen Netzelementen maximal 40 MPa bei einer wahren
Dehnung von 0.68. Dies ist im Vergleich zum Einfluss der Kornanzahl gering, so
dass die Wahl des Elementtyps für die Betrachtung der makroskopischen Eigen-
schaften nicht entscheidend ist. Qualitative Unterschiede gibt es hingegen bei der
Betrachtung der Spannungsverteilung in Korngrenzennähe. Die Darstellung der
Korngrenze ist mit Hilfe von tetraederischen Elementen wesentlich realistischer.
In einem kubischen Netz sind ausschließlich treppenförmige Grenzflächen möglich.
Aus diesem Grund wird für die weitere Betrachtung und RVE Generierung eine
Vernetzung mit tetraederische Elementen gewählt. In Abbildung 4.26 sind vier
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RVE mit variierender Elementanzahl gezeigt. Die weiteren Rahmenbedingungen
für die RVE sind identisch mit den bereits zuvor betrachteten. In Abbildung 4.25
b sind die wahre Dehnung - wahre Spannungskurven der unterschiedlichen RVE
dargestellt. Die wahre Spannung bewegt sich in einem Bereich von 1860 bis 1910
MPa. Der Einfluss der Netzfeinheit ist somit, wie bereits die Wahl des Element-
typs, als gering zu bewerten. Einzig die sinnvolle Darstellung der Korngeometrie
und -grenzen verlangt eine erhöhte Elementanzahl. Für die weitere Betrachtung
in dieser Arbeit wird eine minimale Elementanzahl von 64000 gewählt.
10000 24000
64000 300000
y
x
(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 4.26: RVE Geometrie mit einer mittleren Korngröße von 7.5 µm, 500
Einzelkörnern und einer Elementanzahl von (a) 10000, (b) 24000, (c) 64000 und (d)
300000.
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4.3.3 Morphologie
(a) random (b) two bands
(c) three bands (d) four bands
y
xz
Abbildung 4.27: RVE Geometrie mit einer mittleren Korngröße von 7.5 µm, 5000
Einzelkörnern und einem heterogenen Gefüge mit (a) zufälliger Verteilung, (b) zwei,
(c) drei und (d) vier Zeilen.
Ein weiterer Aspekt ist die Morphologie des RVE. Im Falle eines mehrphasigen
Gefüges kann die Verteilung der einzelnen Phasen unterschiedlich sein. Es können
beide Phasen zufällig verteilt sein und keiner bestimmten Ordnung folgen. Viel
häufiger ist jedoch der Fall in dem bestimmte Phasen gerichtet verteilt sind. Auf-
grund von prozessbedingten Parametern haben industrielle Werkstoffe eine aus-
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geprägte Zeiligkeit. Wie bereits erwähnt, ist dies für einzelne Phasen, aber auch
chemische Gehalte möglich. Im Folgenden werden exemplarisch vier unterschiedli-
che Gefüge untersucht und miteinander verglichen. Dabei wird ein Werkstoff mit
ausgeprägten chemischen Heterogenitäten mit stets konstanten Phasenanteilen
betrachtet. Hierbei handelt es sich um zwei Modellphasen mit unterschiedlichen
Verfestigungsmechanismen. Die Matrixphase ist vollständig austenitisch und ver-
festigt ausschließlich aufgrund der Versetzungsbewegung. Die Verfestigung der
Zweitphase hingegen wird durch den TWIP-Effekt bestimmt. Somit kann der
Einfluss der Morphologie eines Gefüges mit einer harten Phase innerhalb einer
weichen Matrix auf die homogenisierte Fließkurve untersucht werden. Das poly-
kristalline RVE mit 5000 Körnern wird einachsig in x-Richtung um den Faktor
1.0 verformt. Die mittlere Korngröße beträgt 7.5 µm und die Vernetzung erfolgt
mit 64000 Tetraederelementen. In Abbildung 4.27 sind die betrachteten Gefüge
mit (a) zufälliger Verteilung, (b) zwei, (c) drei und (d) vier Zeilen dargestellt.
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Abbildung 4.28: Wahre Spannungs- und Verfestigungskurven eines zweiphasiges
Gefüges mit zufälliger und zeiliger Verteilung.
In Abbildung 4.28 sind die wahren Spannungs- und Verfestigungskurven der
vier unterschiedlichen Gefüge abgebildet. Der Verlauf aller vier Kurven unter-
scheidet sich maximal um 50 MPa. Somit ist die lokale Verteilung unterschiedli-
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cher Phasen, Einschlüsse oder Ausscheidungen für die makroskopische Fließkurve
nicht entscheidend. Dies ist eine Folge der hier gewählten Homogenisierungsme-
thode. In dieser Arbeit wird davon ausgegangen, dass das betrachtete Volumen-
element und deren Strukturen hinreichend klein sind. Die Wirkung der makrosko-
pischen Feldgrößen auf das RVE können somit als konstant angenommen werden.
Die Verteilung oder Anordnung der gewählten Strukturelemente hat in diesem
Fall keinen Einfluss auf die effektiven Eigenschaften. Die effektiven Spannun-
gen und Dehnungen werden durch Mittelung berechnet. Zur Berücksichtigung
heterogener Gefüge werden hierarchische Mehrskalenmethoden angewendet. Die
makroskopische Struktur wird in mehreren Schritten verkleinert, so dass ein Ska-
lenübergang gewahrt bleibt. Dazu zählen die Substrukturmethode [86], die Varia-
tional Multiscale Methode [44] oder der Coupled Volume Approach von Gitman [32].
Für die Untersuchung der hier betrachteten Materialien mit Gefügestrukturen im
µm-Bereich wird die bereits in Abschnitt 3.1.2 beschriebene Homogenisierung 1.
Ordnung verwendet.
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4.4 Bestimmung der Modellparameter
In diesem Abschnitt werden die Modellparameter der Evolutionsgleichungen für
das Zwillings- und ϵ-Martensitwachstum und die Streckgrenze σ0 berechnet. Die
Parameter f satphase, βphase und σ0 werden in Abhängigkeit der Temperatur und
der Korngröße für die industriellen Güten A, B, C und D bestimmt. Die dafür
notwendigen Zugversuche erfolgen bei einer Temperatur von 123 K, 233 K, 293
K, 373 K und 423 K. Zusätzlich werden unterbrochene Zugversuche durchgeführt,
um den Verlauf des ϵ-Martensit- und Zwillingswachstums möglichst vollständig
zu erfassen. Zusammenfassend werden somit für alle genannten Temperaturen
Zugversuche bis zu einer Dehnung von 5 %, 10 %, 20 %, 30 %, 40 % und bis
zum Bruch durchgeführt. Die Gefügeabhängigkeit ist bereits mit dem Einsatz der
industriellen Güten gegeben. Abschließend werden die experimentellen wahren
Spannung - Dehnungskurven mit numerischen Berechnungen verglichen.
4.4.1 ϵ-Martensitumwandlung fϵ(f satϵ , βϵ)
Die Bestimmung von ϵ-Martensit wurde mit Synchrotronuntersuchungen an Flach-
zugproben durchgeführt. Die auf diese Weise erhaltenen empirischen Gleichun-
gen f satϵ (T, d) und βϵ(T, d) werden im Materialmodell für die Berechnung der
ϵ-Martensitanteile genutzt. Die insgesamt 125 Einzelproben, wurden im Dortmun-
der Synchrotron DELTA untersucht und anschließend ausgewertet. Das Verfahren
und die Methode wurden bereits in Abschnitt 4.1.4 ausführlich beschrieben. In
Tabelle 4.5 ist die SFE bei Raumtemperatur für die hier untersuchten Güten A,
B, C und D aufgeführt. Bei einer SFE von 20 mJ/m2 und Temperaturen unter-
halb von 293 K wird für die Güten A, B und C ausschließlich der TRIP-Effekt
erwartet. Für die Güte D ist aufgrund des niedrigeren Kohlenstoffgehaltes von
0.54 wt.% bei Raumtemperatur noch ϵ-Martensitbildung möglich. In den Abbil-
dungen 4.29 bis 4.33 sind jeweils für alle untersuchten industriellen Gefüge die
Diffraktogramme der bis zum Bruch belasteten Flachzugproben dargestellt. In al-
len Abbildungen sind zur besseren Darstellung jeweils die 2Θ Bereiche von 11.5◦
bis 14◦ gezeigt. Die einzelnen Phasen besitzen in diesem Bereich jeweils einen oder
mehrere Braggwinkel verschiedener Netzebenen, an denen die Intensität erhöht
ist. Für die KRZ Phase sind dies 13◦, KFZ 12.6◦ und HEX 12◦ und 13.6◦.
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Tabelle 4.6: Für die Gefüge A bis D wurde in einem Temperaturbereich von
123 K bis 423 K ϵ-Martensit gefunden. Der Zusammenhang ist in folgender Tabelle
dargestellt.
Bez. 123 K 233 K 293 K 373 K 423 K
A ϵ ϵ - - -
B ϵ ϵ ϵ - -
C ϵ ϵ ϵ ϵ -
D ϵ ϵ ϵ ϵ -
Bei einer Temperatur von 123 K und 233 K sind für alle Gefüge bei einem
2Θ von 12◦ und 13.6◦ erhöhte Intensitäten zu erkennen. Folglich ist davon aus-
zugehen, dass in diesem Fall relevante Anteile der hexagonalen Phase enthalten
sein müssen. Wie in Abbildung 4.31 dargestellt, ist bei Raumtemperatur lediglich
für die Güte A kein ϵ-Martensit vorhanden. Bei den Güten B, C und D dagegen,
können, wie bereits bei den tieferen Temperaturen markante Intensitäten beob-
achtet werden. Bei einer Temperatur von 373 K findet sich die hexagonale Phase
weiterhin für die Güten C und D. Die Güten A und B dagegen sind vollständig
austenitisch, wie auch bei einer Temperatur von 423 K. Bei 423 K zeigt Abbildung
4.33 auch für die Güten C und D keine Intensitäten bei einem 2Θ von 12◦ und
13.6◦. Das Vorhandensein der hexagonalen Phase in Abhängigkeit von der Tem-
peratur und dem Gefüge ist in Tabelle 4.6 zusammengefasst. Neben den KRZ und
HEX Phasenanteilen wurden bei allen Temperaturen und für die Güten B, C und
D eine erhöhte Intensität bei einem 2Θ von 13◦ detektiert. Ferritische Phasenan-
teile sind auf die Glühbehandlung und die anschließende Abkühlung in Wasser
zurückzuführen. Die oberste Schicht der Proben weist die Oxidphasen Wüstit,
Magnetit und Hämatit auf. Alle drei Phasen weisen eine kubisch Gitterstruktur
auf. Diese Schicht wurde vor der Synchrotronmessung nicht entfernt, da durch
die mechanische Bearbeitung oberflächennah zusätzliche Verformungsgefüge ein-
gebracht werden würden.
Für Proben mit hexagonalen Phaseanteilen wurde unter Einbeziehung der
unterbrochenen Zugversuche die Auswertung der Diffraktogramme durchgeführt.
Für die Dehnungen 5 %, 10 %, 20 %, 30 %, 40 % und Bruchdehnung wurden ent-
sprechend Abbildung 4.29 bis 4.33 die Synchrotron Daten ausgewertet und mit
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Abbildung 4.29: Diffraktogramme der Synchrotronmessungen für die Legierung
X mit den Gefügen A bis D für die Prüftemperatur von 123 K. Die Messungen
gelten für die Proben, welche bis zum vollständigen Versagen gezogen wurden.
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Abbildung 4.30: Diffraktogramme der Synchrotronmessungen für die Legierung
X mit den Gefügen A bis D für die Prüftemperatur von 233 K. Die Messungen
gelten für die Proben, welche bis zum vollständigen Versagen gezogen wurden.
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Abbildung 4.31: Diffraktogramme der Synchrotronmessungen für die Legierung
X mit den Gefügen A bis D für die Prüftemperatur von 293 K. Die Messungen
gelten für die Proben, welche bis zum vollständigen Versagen gezogen wurden.
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Abbildung 4.32: Diffraktogramme der Synchrotronmessungen für die Legierung
X mit den Gefügen A bis D für die Prüftemperatur von 373 K. Die Messungen
gelten für die Proben, welche bis zum vollständigen Versagen gezogen wurden.
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Abbildung 4.33: Diffraktogramme der Synchrotronmessungen für die Legierung
X mit den Gefügen A bis D für die Prüftemperatur von 423 K. Die Messungen
gelten für die Proben, welche bis zum vollständigen Versagen gezogen wurden.
der Rietveld-Analyse die Volumenanteile der ϵ-Martensit Phase bestimmt, wie
bereits in Abschnitt 4.1.4 beschrieben. Die Entwicklung ist in den Abbildungen
4.34 a bis d für die Temperaturen 123 K bis 373 K dargestellt. Bei einer Tem-
peratur von 123 K ist der höchste ϵ-Martensitanteil für das Gefüge D zu finden.
Dieser nimmt mit steigender Temperatur und feiner werdendem Gefüge ab. Für
eine Temperatur von 373 K liegen die Anteile von ϵ-Martensit bei den Güten C
und D unter 5 %, wie auch für die Güte B bei 293 K.
Die Parameter f satϵ und βϵ wurden durch Anpassung von Gleichung 2.22 an
die einzelnen Messpunkte bestimmt. Hierbei wird davon ausgegangen, dass ϵ-
Martensitwachstum bereits zu Beginn der plastischen Verformung einsetzt. Im
Gegensatz zur Zwillingsbildung muss keine notwendige kritische Schubspannung
erreicht werden, wie in Abschnitt 2.4 beschrieben. In Tabelle 4.7 sind die Werte in
Abhängigkeit der Temperatur und Korngröße zusammengefasst. Der Parameter
βϵ ist demnach lediglich von der Temperatur abhängig und kann mit der linearen
Gleichung 4.4 beschrieben werden.
βϵ(T ) = 8.4 + 0.012T (4.4)
f satϵ (T, d) wird dagegen von der Temperatur als auch dem Gefüge beeinflusst.
In Abbildung 4.35 b ist der Zusammenhang zwischen f satϵ und der Temperatur
86
4.4 Bestimmung der Modellparameter
123 KA
B
C
D
ε-
M
ar
te
ns
it
e 
[-
]
0
0.2
0.4
0.6
0.8
1.0
True Strain [-]
0 0.2 0.4 0.6 0.8
(a)
233 KA
B
C
D
ε-
M
ar
te
ns
it
e 
[-
]
0
0.2
0.4
0.6
0.8
1.0
True Strain [-]
0 0.2 0.4 0.6 0.8
(b)
293 KB
C
D
ε-
M
ar
te
ns
it
e 
[-
]
0
0.2
0.4
0.6
0.8
1.0
True Strain [-]
0 0.2 0.4 0.6 0.8
(c)
373 KC
D
ε-
M
ar
te
ns
it
e 
[-
]
0
0.2
0.4
0.6
0.8
1.0
True Strain [-]
0 0.2 0.4 0.6 0.8
(d)
Abbildung 4.34: Entwicklung der ϵ-Martensit Phase in Abhängigkeit der Dehnung
für die Werkstoffe A bis D und die Temperaturen 123 k bis 373 K. Die Analyse der
Synchrotrondaten wurde mit der Rietveld-Methode durchgeführt. (a) 123 K, (b)
233 K, (c) 293 K und (d) 373 K
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Tabelle 4.7: Parameter βϵ und ff satϵ für die ϵ-Martensit Evolutionsgleichungen
in Abhängigkeit von Gefüge (B - D) für den Temperaturbereich von 123 K bis 373
K (siehe Abbildung 4.34.
Bez. 123 K 233 K 293 K 373 K 423 K
βϵ
A 10 11 - - -
B 10 11 12 - -
C 10 11 12 13 -
D 10 11 12 13 -
f satϵ
A 0.21 0.10 - - -
B 0.35 0.09 0.05 - -
C 0.48 0.32 0.15 0.04 -
D 0.78 0.68 0.21 0.05 -
T aufgetragen. Der Verlauf der ϵ-Martensitanteile für die jeweiligen Gefüge in
Abhängigkeit der Temperatur wird mit einer kubischen Funktion beschrieben.
Die Gleichungen 4.5 bis 4.8 werden durch Berücksichtigung der Korngrößenab-
hängigkeit in Gleichung 4.9 zusammengefasst. Der Einfluss der Korngröße auf
die Parameterfunktionen f1(d), f2(d) und f3(d) ist in Abbildung 4.36 dargestellt.
f1(d) und f3(d) werden mit quadratischen und f2(d) mit einer linearen Funktion
beschrieben.
A→ f satϵ (T ) = 0.0057T − 3.3 · 10−5T 2 − 6.0 · 10−8T 3 (4.5)
B → f satϵ (T ) = 0.0066T − 3.8 · 10−5T 2 − 5.3 · 10−8T 3 (4.6)
C → f satϵ (T ) = 0.008T − 4.1 · 10−5T 2 − 5.07 · 10−8T 3 (4.7)
D → f satϵ (T ) = 0.0126T − 5.6 · 10−5T 2 − 6.0 · 10−8T 3 (4.8)
f satϵ (T, d) = f1(d)T + f2(d)T
2 + f3(d)T
3 (4.9)
f1(d) = 0.0043 · d0.28 (4.10)
f2(d) = −3.6 · 10−5 − 3.8 · 10−7d (4.11)
f3(d) = 6.6 · 10−8 − 2.5 · 10−9d+ 4.7 · 10−11d2 (4.12)
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β(T) = 8.4 + 0.012T
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Abbildung 4.35: Bestimmung der Parameter β und fsat in Abhängigkeit der
Temperatur.
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Abbildung 4.36: Parameterbestimmung für f satϵ (T, d) = f1(d)T + f2(d)T 2 +
f3(d)T 3 in Abhängigkeit der Korngröße.
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Der Einfluss der Temperatur und Korngröße auf die Bildung von ϵ-Martensit
konnte in diesem Abschnitt gezeigt werden. Für die Güten B und C wurden trotz
einer SFE über 20 mJ/m2 bei Raumtemperatur Anteile von ϵ-Martensit gefun-
den. Ebenfalls wurden hexagonale Phasenanteile für die Güten C und D bei einer
Temperatur von 373 K detektiert. Deren Anteil ist jedoch mit maximal 5 % sehr
gering und kann möglicherweise mit heterogenen Verteilungen von C und Mn
erklärt werden. Die berechnete SFE ist stets eine makroskopische Größe, welche
die lokalen Verhältnisse nicht wiedergeben kann. Wie bereits in Abschnitt 4.2.1
gezeigt, variiert die lokale SFE im Bereich von 17.72 bis 23.98 mJm2. Damit sind
für die hier untersuchte industrielle Legierung, welche sich im Grenzbereich des
TRIP- und TWIP-Mechanismus befindet, zumindest bei Raumtemperatur beide
Verformungsmechanismen möglich. Durch die erhöhte Entkohlung der Güte D ist
die mittlere SFE bereits unterhalb von 20mJ/m2, so dass hier bei Raumtempera-
tur ϵ-Martensitanteile von 20 % vorzufinden sind. Somit ist festzuhalten, dass für
Legierungen im Grenzbereich, Heterogenitäten auf mikroskopischer Ebene den
Verformungsmechanismus beeinflussen können.
4.4.2 Zwillingsbildung ftwin(f sattwin, βtwin)
Die Bestimmung der Zwillingsanteile erfolgte indirekt über die experimentelle
Messung der Zwillingsgrenzen. Über die Beziehung der Zwillingsdicke zur Korn-
größe konnte auf den tatsächlichen Anteil der Zwillinge geschlossen werden. Die
Messung wurde aufgrund des hohen Präparationsaufwandes und der Messzeit le-
diglich für die bis zum Bruch verformten Zugproben der Güten A bis D durchge-
führt. Darüber hinaus wurden ausschließlich Proben mit einer SFE > 20 mJ/m2
betrachtet, da nur bei diesen mit mechanischer Zwillingsbildung gerechtet werden
kann. Somit wurden alle Proben ab einer Temperatur von 293 K betrachtet.
In Abbildungen 4.37 bis 4.40 sind die Aufnahmen der EBSD Messungen darge-
stellt. Für das Gefüge A ist bei Raumtemperatur überwiegend Zwillingsbildung,
aber auch ϵ- und geringe Anteile von α′-Martensit von weniger als 1 % zu erken-
nen. Bei den Temperaturen von 373 K und 423 K sind ausschließlich Zwillinge
vorzufinden. Der qualitative Zwillingsanteil ist dabei bei einer Temperatur von
373 K am höchsten. Ein vergleichbares Bild ergibt sich für das Gefüge B, wobei
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kein α′-Martensit bei Raumtemperatur vorhanden ist. ϵ-Martensit ist, wie auch
bei Gefüge C, bei Raumtemperatur vorhanden. Überwiegend ist die Zwillings-
bildung dominant und für eine Temperatur von 373 K am ausgeprägtesten. Der
größte ϵ-Martensitanteil ist für das Gefüge D bei einer Temperatur von 293 K
zu erkennen. Erst ab einer erhöhten Temperatur von 373 K, wie auch 423 K
wird der TRIP-Effekt durch Zwillingsbildung ersetzt. Auffällig bei allen Gefü-
gen und Temperaturen, bei denen der TWIP-Effekt dominant ist, sind Bereiche
bzw. Körner, welche vollständig oder nur partiell keine Zwillinge und auch an-
dere Verformungsmechanismen aufweisen. Dies ist offenbar auf eine ungünstige
kristallographische Orientierung und damit erhöhte kritische Zwillingsspannung
zurückzuführen [35]. Das Vorhandensein von ϵ-Martensit bei Raumtemperatur ist
für die Gefüge A bis C auf die chemische Heterogenität, wie bereits in Abschnitt
4.2.1 erläutert, zurückzuführen. Der Wechsel des dominierenden Verformungsme-
chanismus im Gefüge D bei Raumtemperatur erfolgt durch die niedrigere SFE von
< 20mJ/m2. In diesem Fall hat sich die SFE aufgrund der durch den Glühprozess
hervorgerufenen Entkohlung reduziert.
twin
ε-Martensite
α-Martensite
293 K 373 K 423 K
5 µm5 µm5 µm
Grade A
Abbildung 4.37: EBSD Aufnahmen von bis zum Bruch verformten Zugproben
bei 293 K, 373 K und 423 K der Güte A (vgl. Abb. 4.21).
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Abbildung 4.38: EBSD Aufnahmen von bis zum Bruch verformten Zugproben
bei 293 K, 373 K und 423 K der Güte B (vgl. Abb. 4.21).
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Abbildung 4.39: EBSD Aufnahmen von bis zum Bruch verformten Zugproben
bei 293 K, 373 K und 423 K der Güte C (vgl. Abb. 4.21).
92
4.4 Bestimmung der Modellparameter
twin
ε-Martensite
α-Martensite
293 K 373 K 423 K
100 µm100 µm
Grade D
100 µm
Abbildung 4.40: EBSD Aufnahmen von bis zum Bruch verformten Zugproben
bei 293 K, 373 K und 423 K der Güte D (vgl. Abb. 4.21).
Die experimentelle Messung gibt den Anteil der Zwillingsgrenzen fTB für den
jeweils betrachteten Bereich an. Für das Materialmodell ist allerdings der An-
teil der Zwillinge ftwin notwendig. Unter Berücksichtigung von Gleichung 2.23
kann auf den tatsächlichen Zwillingsanteil geschlossen werden. In einem als Ku-
gel idealisierten Kristall wird das Volumen einer Zwillingsgrenze als Zylinder mit
dem Durchmesser d des Kristalls und der Zwillingsgrenzendicke eTB als Höhe an-
genommen. Wie bereits in Allain u. a. [4] beschrieben, wird ein Zwilling als Stapel
mehrerer Mikrozwillinge definiert. Basierend auf den gemessenen Zwillingsgren-
zenanteil fTB ergibt sich die Anzahl der Zwillinge somit zu:
Ntwin =
fTB · Vgrain
Atwin · eTB · k , (4.13)
mit dem Kristallvolumen Vgrain, der Zwillingsfläche Atwin, der Zwillingsgrenzen-
dicke eTB und einem Korrekturfaktor k. k berücksichtig die aufgrund der dynami-
schen Kornfeinung sich verändernde Korngröße und damit zwangsläufig auch die
Zwillingsgrenzenfläche Atwin. In Abbildung 4.41 wird der lineare Zusammenhang
von k und der Korngröße beschrieben. Mit der bekannten Zwillingsanzahl Ntwin
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wird über folgende Gleichung das Zwillingsvolumen bestimmt:
Vtwin = Ntwin · Atwin · emin (4.14)
Daraus ergibt sich direkt der Zwillingsanteil zu ftwin = Vtwin/Vgrain.
k(d)=1.5 + 0.21d
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Abbildung 4.41: Korrekturparameter k in Abhängigkeit von der Korngröße d.
A→ f sattwin(T ) = 0.19− 0.000024(−375 + T )2 (4.15)
B → f sattwin(T ) = 0.21− 0.000025(−375 + T )2 (4.16)
C → f sattwin(T ) = 0.28− 0.000027(−375 + T )2 (4.17)
D → f sattwin(T ) = 0.69− 0.00006(−375 + T )2 (4.18)
f sattwin(T, d) = f1(d) + f2(d)(−375 + T )2 (4.19)
f1(d) = 0.1 · d0.47 (4.20)
f2(d) = 2.2 · 10−5 − 7.7 · 10−7d (4.21)
(4.22)
In Abbildung 4.42 sind die berechneten Werte für f sattwin zusammenfassend dar-
gestellt. Wie bereits bei der qualitativen Beurteilung erwähnte Maximum bei einer
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Temperatur von 373 K, ist hier quantitativ der An- und Abstieg der Zwillings-
anteile mit zunehmender Temperatur zu erkennen. Kommend aus dem TRIP-
Bereich nimmt der Zwillingsanteil zu und erreicht bei einer Temperatur von 375
K einen Höhepunkt. Je weiter die Temperatur steigt desto höher wird die SFE
und der TWIP-Mechanismus wird zunehmend unterdrückt. Wie in Abbildung
4.1 dargestellt, ist dieses Verhalten in guter Übereinstimmung mit den berech-
neten Bereichen der einzelnen Verformungsmechanismen. Für die Beschreibung
von f sattwin in Abhängigkeit von der Temperatur wurden quadratische Funktionen
verwendet (Gl. 4.15 - 4.18). Der Einfluss der Korngröße wird durch Erweiterung
mit f1(d) und f2(d) gemäß Gleichung 4.19 hergestellt. In Abbildung 4.43 ist die
Abhängigkeit für f1 und f2 von der Korngröße dargestellt. Der Parameter βtwin
wird analog zu βϵ mit Gleichung 4.4 beschrieben.
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Abbildung 4.42: Berechnete Werte für f sattwin der Güten A-D für die Temperaturen
293 K, 373 K und 423 K.
4.4.3 Streckgrenze σ0(d, T )
Die ermittelten Streckgrenzen der Güten aus der industriellen Legierung X wur-
den bereits in Abschnitt 4.2.2 gezeigt. Neben der Abhängigkeit von der Tempera-
tur wird die Streckgrenze auch vom Gefüge beeinflusst. Die Verläufe in Abbildung
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Abbildung 4.43: Parameterbestimmung für f sattwin(T, d) = f1(d)+f2(d)(−375+T )2
in Abhängigkeit der Korngröße.
4.19 (a) können mit kubischen Funktionen beschrieben werden. Die Gleichun-
gen 4.23 bis 4.26 zeigen die Temperaturabhängigkeit der vier Werkstoffvarianten.
Der Einfluss der Korngröße wird durch Erweiterung dieser Funktionen, analog zu
Gleichung 4.27, einbezogen. In Abbildung 4.44 a ist der Verlauf von f(d) aus Glei-
chung 4.27 dargestellt. Die Korngrößenabhängigkeit kann mit der exponentiellen
Funktion 4.28 beschrieben werden.
A→ Rp0.2(T ) = 1139− 3.325T + 0.0042T 2 (4.23)
B → Rp0.2(T ) = 1171− 3.325T + 0.0042T 2 (4.24)
C → Rp0.2(T ) = 995− 3.325T + 0.0042T 2 (4.25)
D → Rp0.2(T ) = 883− 3.325T + 0.0042T 2 (4.26)
Rp0.2(T, d) = f(d)− 3.325T + 0.0042T 2 (4.27)
f(d) = 1249d−0.078 (4.28)
In der Literatur wird oft der teilphysikalisch basierte Ansatz der Streckgren-
zenbeschreibung in Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung, Tempe-
ratur (Arrhenius-Gleichung) und Korngröße (Hall-Petch Beziehung) verwendet.
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Bouaziz u. a. [14] beschreibt die Streckgrenze in Abhängigkeit des C- und Mn-
Gehaltes und der Korngröße. Dieser Zusammenhang wird hier um einen tempe-
raturabhängigen Term erweitert. Es gilt folgende Beziehung:
σ0 = n0(228 + 187C + 2Mn) +
KHP√
d
+ σ∗0
(
1− k · T
∆G0
)m
(4.29)
Mit dem thermisch aktivierbarem Anteil σ∗0 = 700MPa, dem Fitparameter m
= 2, der Aktivierungsenergie ∆G0 = 550 · 10−20J , der Bolzmann-Konstante
k = 1.38064 · 10−23 JK und der Hall-Petch Konstante KHP = 356000MPa√m . n0
ist ein Fitparameter, welcher von der Korngröße abhängig ist. Dieser beschreibt
den Einfluss der Korngröße auf die chemische Verteilung von C und Mn [14]. In
Abbildung 4.44 a wird n0(d) mit einer exponentiellen Funktion beschrieben. Wie
bei der rein mathematischen Beschreibung der Streckgrenze zuvor, wird die Tem-
peraturabhängigkeit für alle Güten gut beschrieben (Abbildung 4.44 (b)). In dem
hier angewandten Materialmodell wird die Streckgrenze nach Gleichung 4.29 be-
rechnet.
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Abbildung 4.44: (a) Empirische Beschreibung der Streckgrenze f(d) (Gl. 4.28)
und Fitparameter n0(d) in Abhängigkeit von der Korngröße. (b) Vergleich der ex-
perimentell und nach Gleichung 4.29 bestimmten Streckgrenzen.
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4.4.4 Validierung für den einachsigen Zugversuch
In diesem Abschnitt wird die Vorhersagefähigkeit des mikromechanischen Modells
anhand experimenteller Ergebnisse überprüft. Dabei wird zwischen Makro- und
Mikroebene unterschieden. Die Parameter des Materialmodells wurden zuvor mit
Hilfe von Gefügeuntersuchungen auf mikroskopischer Ebene bestimmt. Die ho-
mogenisierte Fließkurve ist das Resultat von mehreren Einzelfließkurven, welche
ihrerseits von der lokalen SFE und weiteren Gefügeparametern abhängig sind. Die
Validierung des numerischen Modells zeigt, ob die experimentellen Beobachtun-
gen auf der Mikroebene die entsprechenden Auswirkungen auf die Makroebene
haben. Auf makroskopischer Ebene werden somit ausschließlich homogenisierte
Eigenschaften betrachtet. Die Bildung von Zwillingen wird dagegen qualitativ auf
Mikroebene bestimmt und mit EBSD Aufnahmen verglichen.
Makroebene
Für die numerische Berechnung der Verfestigungs- und Fließkurven wurden vier
RVE mit insgesamt 2000 Einzelkörnern generiert. Die mittlere Korngröße der ein-
zelnen RVE basiert auf den experimentellen Ergebnissen aus Abschnitt 4.2.1. Die
Geometrie wurde anschließend kubisch vernetzt und mit periodischen Randbedin-
gungen belegt. Die Berechnung erfolgte uniaxial in x-Richtung für die Temperatu-
ren 123 K, 293 K und 423 K. In Abbildung 4.45 sind die Ergebnisse für die Tem-
peratur von 123 K dargestellt. Für die Gefüge A und B wird der ϵ-Martensitanteil
in guter Übereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen berechnet. Ent-
sprechend gering ist die Abweichung der numerischen zu den experimentellen
Fließ- und Verfestigungskurven. Der ϵ-Martensitanteil der Gefüge C und D wird
dagegen zu niedrig bestimmt, so dass hier die Abweichung entsprechend größer
ausfällt. Auffällig ist jedoch, dass trotz zu niedriger ϵ−Martensitanteile, die be-
rechnete Verfestigung im Vergleich zur experimentellen Kurve der Gefüge C und
D höher ist. Ein ähnliches Bild bietet sich für die Temperaturen von 293 K und
423 K (Diagram 4.46 und 4.47). Die homogenisierten Fließ- und Verfestigungskur-
ven stimmen gut mit den experimentellen Ergebnissen überein. Die Abweichung
beträgt für die wahre Dehnungs- wahre Spannungskurven maximal 25 MPa im
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zu erwartenden Dehnungsbereich der einzelnen Güten. Die Entwicklung der Zwil-
lingsanteile in Abhängigkeit der Dehnung wird für alle Gefüge ebenfalls gut vor-
hergesagt. Mit zunehmender Korngröße nimmt die kritische Zwillingsspannung
zu und der Beginn des Zwillingswachstums verschiebt sich hin zu höheren Deh-
nungen. Dieses Verhalten ist in den numerischen Kurven für die einzelnen Gefüge
nicht zu erkennen. Vielmehr verschieben sich die Zwillingswachstumskurven mit
zunehmender Temperatur.
Mikroebene
Neben den homogenisierten Eigenschaften, ist die Kenntnis lokaler Zustände zur
Beurteilung der Schädigung und des Versagens von Interesse. In diesem Abschnitt
soll die Zwillingsverteilung auf mikroskopischer Ebene untersucht werden. Auf
diese Weise können Aussagen über kritische Zustände getroffen werden. Abbil-
dung 4.48 zeigt EBSD Aufnahmen des Gefüge D bei einer wahren Dehnung von
10, 20 und 30 %. Die oberen Bilder zeigen die detektierten Zwillinge und die
unteren den berechneten Taylorfaktor der einzelnen Körner. Wie in Abschnitt
2.4 beschrieben, ergibt sich für die kritische Zwillingsspannung eine Abhängigkeit
von der Kornorientierung. Demnach begünstigen Körner in der ⟨111⟩-Richtung die
Zwillingsbildung. Bei 10 % wahrer Dehnung sind nur wenige mechanische Zwil-
linge zu erkennen. Markierung 1 zeigt einen schmalen Bereich mit einem Taylor-
faktor von 3.2 in einem größeren Korn mit einem Taylorfaktor von 2.4. Zwillinge
sind hierbei lediglich im schmalen Bereich zu finden. Bei einer wahren Dehnung
von 20 % nimmt die Anzahl der detektierten mechanischen Zwillinge signifikant
zu. Die Markierungen 2 bis 4 zeigen Bereiche mit erhöhten Zwillingsanteilen und
gleichzeitig günstigen Orientierungen. Dies gilt jedoch nicht für die Gebiete 5
und 6. Trotz hoher Taylorfaktoren ist keine Zwillingbildung zu beobachten. Wird
die Probe weiter verformt, so intensiviert sich der TWIP-Effekt weiter. Bei ei-
ner wahren Dehnung von 30 % können bei allen Körnern mit einem Taylorfaktor
von mehr als 3.2 mechanische Zwillinge gefunden werden. Ein möglicher Grund
für den nicht eindeutigen Zusammenhang, könnte die chemische Inhomogenität
sein. In diesem Fall ist es möglich, dass trotz günstiger Orientierung eine zu hohe
bzw. zu niedrige SFE die Zwillingsbildung unterdrückt oder zumindest verzögert.
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Abbildung 4.45: Experimentelle und berechnete (a) wahre Spannungs-, (b) wahre
Verfestigungskurven und (c) ϵ-Martensitanteile der Güten A bis D bei 123 K.
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Abbildung 4.46: Experimentelle und berechnete (a) wahre Spannungs- und (b)
wahre Verfestigungskurven der Güten A bis D bei 293 K. In (c) ist für die Güten
B bis D der Phasenanteil der mechanischen Zwillinge und für die Güte A der ϵ-
Martensitanteil bei 293 K dargestellt.
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Abbildung 4.47: Experimentelle und berechnete (a) wahre Spannungs-, (b) wahre
Verfestigungskurven und (c) Zwillingsanteile der Güten A bis D bei 423 K.
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Abbildung 4.48: EBSD Aufnahmen der Güte D für die Dehnungen 10, 20 und 30
% bei einer Temperatur von 293 K. Die oberen Darstellungen zeigen die detektierten
Zwillinge und die unteren den berechneten Taylorfaktoren.
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Abbildung 4.49: Berechnete Zwillingsanteile für ein RVE mit 50 Körnern und
einer mittlere Korngröße von 51 µm für die Dehnungen 10, 20 und 30 % bei einer
Temperatur von 293 K. Die obere Darstellung zeigt die Taylorfaktoren (a) und die
untere die Zwillingsanteile (b).
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Aufgrund der mangelden Information über die Korngröße aus den zweidimen-
sionalen Gefügebildern, kann kein exaktes numerische Modell der untersuchten
Probe erstellt werden. Deshalb wurde ein RVE mit zufälliger Korngrößenvertei-
lung generiert. Ungeachtet dessen erlaubt diese Vorgehensweise eine qualitative
Beurteilung der lokalen Zwillingsverteilung. In Abbildung 4.49b ist das RVE bei
drei verschiedenen Dehnungen dargestellt. Wie bereits zuvor, sind bei einer wah-
ren Dehnung von 10 % nur geringe Zwillingsanteile zu sehen. Die höchsten Anteile
von 7.5 % finden sich in Körnern mit einem Taylorfaktor von 3.4 und 3.2. Bei
zunehmender Verformung steigt der Anteil der mechanischen Zwilling weiter an.
Auch bei einer Dehnung von 20 % und 30 % sind die meisten Zwillinge in günstig
orientierten Körnern zu finden. Wie auch bei der experimentellen Untersuchung
zuvor, ist die Verteilung der Zwillinge innerhalb eines Korns nicht gleichmäßig. Die
lokal variierende SFE führt zum einen zu unterschiedlichen Verformungsmechanis-
men und zum anderen beeinflusst diese auch die Wachstumsgeschwindigkeit der
Zwillings- und ϵ-Martensitlamellen. Somit können Legierungen im Grenzbereich
zweier unterschiedlicher Verformungsmechanismen auf Mikroebene inhomogene
Verteilungen von Zwillingen und ϵ-Martensit hervorrufen. Ein weiterer Faktor ist
die Induzierung von Zwillingen im Grenzbereich ungünstig und günstig orientier-
ter Körnern. Bei hohen Vergleichsspannungen in einem solchen Randbereichen
kann lokal die kritische Zwillingsspannungen vorzeitig überwunden werden, so
dass es auch in Körner mit niedrigen Taylorfaktoren zur Zwillingsbildung kom-
men kann.
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4.5 Schädigung und Versagen
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Abbildung 4.50: REM Aufnahmen von Bruchflächen der Gefüge A bis D bei den
Temperaturen 123 K, 233 K, 293 K, 373 K und 423 K.
In diesem Abschnitt wird die Schädigung und das Versagen der in dieser Ar-
beit betrachteten Stähle mit experimentellen und numerischen Methoden unter-
sucht. Aus den durchgeführten einachsigen Zugversuchen wurden Bruchflächen
mit Hilfe des REM analysiert. In Abbildung 4.50 sind die Bruchflächen der Ge-
füge A bis D bei variierenden Temperaturen dargestellt. Die Aufnahmen zeigen
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jeweils den mittleren Bereich der Bruchkante bei einer 3000-fachen Vergrößerung.
Die Proben zeigen unabhängig von der Korngröße und der Prüftemperatur ein
duktiles Versagensverhalten. Vereinzelt können Spaltbruchbereiche der Gefüge
A und B bei Temperaturen von 123 K und 233 K identifiziert werden. Diese
sind auf das Vorhandensein geringer α′-Martensitanteile zurückzuführen, wie in
Abschnitt 4.4.2 bereits erwähnt wurde. Es ist mit zunehmender Korngröße und
höherer Temperatur eine Tendenz zu duktilem Bruchverhalten zu erkennen. Ne-
ben der qualitativen Bewertung der Bruchbilder, wurde die mittlere Porengröße
basierend auf den REM-Bildern der Bruchflächen ermittelt. Für die Gefüge A, B
und C ergibt sich eine mittlere Porengröße von 1.25 µm und für D eine von 1.71
µm für alle Temperaturen. Somit ist die Größe maßgeblich vom Gefüge abhängig.
Wie in Abbildung 4.51 b zu sehen, entstehen Poren an den Schnittpunkten
von Korngrenzen und Zwillingsgrenzen. Das Wachstum wird jedoch aufgrund
der fehlenden Lokalisierung nicht begünstigt. Sobald der Werkstoff nicht mehr
verfestigen kann, kommt es zum Porenwachstum und schließlich zum Versagen.
Schädigungswirksam sind darüber hinaus Einschlüsse, welche in Abbildung 4.51
a dargestellt sind. Die detektierten Mangansulfide brechen bei zunehmender pla-
stischer Verformung auseinander und induzieren Poren.
(a) (b)
MnS
Abbildung 4.51: LOM Aufnahmen von Zugversuchsproben mit dem Gefüge D
bei einer Prüftemperatur von 293 K. (a) linienhaft angeordnete Mikroporen und
(b) Porenbildung an Mangansulfiden.
In einem weiteren Versuch wird der Beginn der Schädigung näher betrachtet.
Aus den einachsigen Zugversuchen konnte, aufgrund des fehlenden Abfalls der
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Abbildung 4.52: REM Aufnahmen der Oberfläche einer in-situ Zugprobe bei ver-
schiedenen Verformungsgraden. Untersucht wurde die Güte D bei einer Temperatur
von 293 K. Die arabischen Ziffern geben die Dehnung und die römischen die Position
auf der Probenoberfläche an.
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Fließkurve, kein makroskopischer Anhaltspunkt für die Schädigungsinitiierung
gefunden werden. Abbildung 4.52 zeigt REM Aufnahmen einer elektro-chemisch
polierten in-situ Zugprobe des Gefüges D. Hierbei wurden drei Bereiche der Pro-
benoberfläche betrachtet (I, II und III). Der Zugversuch wurde unterbrochen in
100 µm Schritten durchgeführt, so dass für jede Position eine Bildserie verfüg-
bar ist. Dies entspricht einer Dehnung von 0.4 % je Schritt. Gezeigt werden drei
Schrittweiten, welche mit den Nummern 1, 2 und 3 gekennzeichnet sind. Nach
einem Verfahrweg von 500 µm nimmt die Oberflächenrauigkeit an allen drei Po-
sitionen zu. Verwerfungen innerhalb der einzelnen Körner aufgrund der Zwillings-
bildung sind ebenfalls zu erkennen. Diese werden nach weiteren Schritten deutlich
markanter und die Oberflächenrauigkeit erhöht sich ebenfalls. Unmittelbar vor
dem Versagen werden an allen drei Positionen oberflächlich Risse sichtbar. Die-
se verlaufen an Korngrenzen, aber auch transkristallin an Zwillingsgrenzflächen.
Wie bereits in Abschnitt 2.6 beschrieben, erfolgt die Schädigung unmittelbar vor
dem Versagen der Probe.
Gemäß Gleichung 2.28 wurde in Abhängigkeit von der Mehrachsigkeit das
Versagen numerisch bestimmt. Hierbei wird zwischen dem Versagen auf Elemen-
tebene und dem des gesamten RVE unterschieden. Das Erreichen des Kriteriums
einzelner Elemente führt nicht zum vollständigen Versagen. In Abhängigkeit der
wahren Dehnung ergibt sich eine Wachstumskurve, welche die Anzahl der Elemen-
te beschreibt die das Kriterium erfüllen. Das Versagen des RVE wird durch das
Maximum der Differentiation dieser Kurve angegeben. Basierend auf den generier-
ten RVE aus Abschnitt 4.4.4, wurden die Bruchdehnungen für die Temperaturen
293 K und 423 K bestimmt. In Abbildung 4.53 zeigen die gestrichelten Linien
jeweils die Anzahl der markierten Elemente. Die Ableitung dieser wird durch die
kontinuierlichen Kurven beschrieben. Die Position der einzelnen Maxima ist in
Tabelle 4.8 aufgelistet. Für die Temperatur 293 K ist die mittlere Abweichung zu
den experimentellen Werten mit 5.3 % gering. Bei einer Temperatur von 423 K
wird die Bruchdehnung des RVE für die Gefüge A und B zu hoch angegeben. Für
die Gefüge C und D hingegen ist die Abweichung mit 3.5 % im niedrigen Bereich.
In Abbildung 4.54 ist die lokale Verteilung der plastischen Dehnung, der me-
chanischen Zwillinge, der versagten Elemente und des Taylorfaktors innerhalb
eines RVE dargestellt. Ergänzend sind die einzelnen Korngrößen in µm und die
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Abbildung 4.53: Berechnung der Bruchdehnung der Gefüge A - D bei einachsiger
Belastung für eine Temperatur von (a) 293 K und (b) 423 K.
Tabelle 4.8: Tabellarische Übersicht der numerischen und experimentellen Ergeb-
nisse der Bruchdehnung A30 in % für die Temperaturen 293 K und 423 K und die
Gefüge A - D.
293 K 423 K
Gefüge (exp.) (sim.) (exp.) (sim.)
A 39 36 47 60
B 42 42 55 62
C 49 44 62 65
D 52 49 71 72
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Abbildung 4.54: Darstellung der plastischen Dehnung, des Zwillingsanteils, der
Versagensorte und des Taylorfaktors für ein RVE basierend auf dem Gefüge D bei
293 K und einachsiger Belastung (vgl. 4.49). Die Korngröße [µm] (oberer Wert) und
die SFE [mJ/m2] (unterer Wert) sind für alle sichtbaren Körner aufgetragen.
SFE in mJ/m2 für alle sichtbaren Körner angegeben. Das RVE setzt sich aus 50
Körnern mit einer mittlere Größe von 51 µm zusammen. Die Berechnung wur-
de für eine Temperatur von 293 K und eine Sollzusammensetzung von 22 wt.%
Mangan und 0.6 wt.% C durchgeführt. Bereiche mit hohen Zwillingsanteilen ak-
kumulieren die meiste plastische Deformation. Position 3 in Bild 4.54 markiert
beispielhaft ein Korn mit hoher SFE und einer Größe von 57 µm. Die sich daraus
ergebende kritische Zwillingsspannung ist im Vergleich zu derjenigen in kleineren
Körnern niedrig, so dass Zwillingsbildung mit Beginn der plastischen Verformung
stattfindet. Ein gegensätzliches Beispiel dafür ist das Korn an Position 2. Trotz
höherer SFE von 23.08 mJ/m2, ist der Zwillingsanteil niedriger. Aufgrund einer
Korngröße von 15 µm, ist die kritische Zwillingsspannung höher und das Einsetz-
ten der Zwillingsbildung verzögert. Position 1 zeigt ein Korn mit kleiner Korngrö-
ße und niedriger SFE, so dass hier der Anteil der Zwillinge, wie erwartet, gering
ausfällt. Das Versagenskriterium wird überwiegend von Elementen mit geringen
Zwillingsanteilen erfüllt (Pos. 1, 2). Dies sind Bereiche mit geringerer Verfestigung
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und Grenzflächen zwischen unterschiedlich stark verformten Körnern. Zur Beur-
teilung der Zwillingsverteilung und damit des Versagensverhaltens ist es somit
notwendig die lokale Orientierung und SFE zu kennen. Makroskopische Werte
liefern lediglich Anhaltspunkte über die aktiven Verformungsmechanismen und
das mechanische Verhalten auf Mikroebene.
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Kapitel 5
Diskussion und Ausblick
In dieser Arbeit wurden industrielle und labortechnisch hergestellte hochman-
ganhaltige Legierungen experimentell untersucht. Das Walzgefüge wurde durch
thermische Behandlung variiert, um den Einfluss der Mikrostruktur zu analy-
sieren. Die Bestimmung mechanischer Eigenschaften erfolgte in erster Line mit
Hilfe von einachsigen Zugversuchen auf Makro- und Mikroebene. Für die ma-
thematische Beschreibung des plastischen Verhaltens wurde ein Materialmodell
entwickelt. Dieses wurde in ein mikromechanisches Modell mit Hilfe der RVE Me-
thode implementiert und durch Parameteridentifikation auf die hier untersuchten
Legierungen angepasst.
5.1 Ergebnisse
Mechanische Eigenschaften
Die hier durchgeführten Mikrostrukturuntersuchungen zeigen für alle Legierun-
gen ein vollständig austenitisches Gefüge. Die Korngröße variiert dabei im Mittel
von 3.4 bis 79.4 µm. Im Ausgangszustand besitzen die industriellen Proben, wie
auch diejenigen der Legierung V17, keine Verformungsphasen. Die Legierungen
V19 und V20 dagegen zeigen im unverformten Zustand Bereiche mit mechani-
schen Zwillingen und ϵ-Martensitanteilen. Dies kann eine Folge von nicht optima-
ler Temperaturführung beim Warmwalzprozess sein. Die chemische Heterogenität
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der industriellen Legierungen kann ebenfalls auf den Herstellungsprozess zurück-
geführt werden. Deutlich erkennbar sind für alle Güten A bis D die ausgeprägte
Zeiligkeit mit variierenden Kohlenstoff- und Mangangehalten. Die Mikrostruktur
und die lokale chemische Zusammensetzung haben direkte Auswirkungen auf die
Verformungsmechanismen und damit mechanische Eigenschaften. Wie in Abbil-
dung 4.19 a und b zu sehen, nimmt die Streckgrenze Rp mit kleiner werden-
der Korngröße und sinkender Temperatur zu. Die Abhängigkeit der Streckgrenze
von der Korngröße kann mit der Hall-Petch Beziehung beschrieben werden. Mit
zunehmender plastischer Deformation verfestigt der Werkstoff kontinuierlich bis
zum Erreichen der Bruchdehnung A30. Für alle untersuchten Legierungen kann
festgestellt werden, dass die Bruchdehnung unmittelbar nach Überschreitung der
Gleichmaßdehnung erreicht wird. In Abbildung 5.1 sind exemplarisch gebrochene
Zugproben mit Gefüge D bei 123 K, 293 K und 423 K gezeigt. Für keine Probe
kann eine makroskopische Lokalisierung identifiziert werden. Der Werkstoff verfe-
stigt gleichmäßig über die gesamte Messlänge, unabhängig von der Mikrostruktur,
Prüftemperatur und damit Verformungsmechanismus. Tatsächlich verformt sich
der Werkstoff stark lokalisiert mit Hilfe von Scherbändern. Sobald es in diesen
Bereichen zur Verfestigung kommt, wird die weitere Verformung auf weniger ver-
festigte Regionen verlagert. Dieser Prozess findet kontinuierlich über die gesamte
Probengeometrie statt.
(a) (b) (c)
Abbildung 5.1: Zugproben des Gefüges D bei einer Versuchstemperatur von (a)
123 K, (b) 293 K und (c) 423 K.
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5.1 Ergebnisse
Der dominierende Verformungsmechanismus ist dagegen für die Zugfestigkeit
Rm und die Bruchdehnung maßgebend. Anteile an ϵ-Martensit und mechanischen
Zwillingen erhöhen die Deformationsfähigkeit signifikant. Das Umformvermögen
hochmanganhaltiger Stähle wird durch die Mikrostruktur und den Verformungs-
mechanismus bestimmt. Eine Möglichkeit, das Umformvermögen zu beurteilen,
ist die Betrachtung der Bruchdehnung oder des Produktes aus Zugfestigkeit Rm
und Bruchdehnung A30. In Abbildung 5.2 a und b ist der Zusammenhang zwi-
schen den beiden Werten für die Legierungen X, V17, V19 und V20 graphisch
dargestellt.
G
ra
in
 S
iz
e 
[µ
m
]
0
20
40
60
80
Temperature [K]
200 300 400
(a)
400
450
500
550
600
650
700
750
1000
R
m
·A
g [
·1
03
 M
Pa
]
Temperature [K]
200 300 400
(b)
Abbildung 5.2: Produkte aus Zugfestigkeit Rm und Bruchdehnung A30 in Ab-
hängigkeit von der Temperatur und Korngröße für die industrielle Legierung X (a)
und labortechnischen Legierungen V17, V19, V20 (b).
Beim Vergleich der untersuchten Legierungen hinsichtlich der Umformbarkeit,
weisen die labortechnischen Stähle geringere Werte auf. Wie bereits festgestellt
wurde, zeigen V19 und V20 bereits im Ausgangszustand Verformungsphasen. Mit
einer SFE von 11.7 und 12.9 mJ/m2 bei Raumtemperatur ist davon auszugehen,
dass es sich dabei überwiegend um ϵ-Martensit handelt. Dies wird von EBSD
und XRD Untersuchungen übereinstimmend bestätigt. Somit kann die geringe
Verfestigungsfähigkeit und der TRIP-Effekt für die vergleichsweise niedrige Um-
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formbarkeit verantwortlich gemacht werden. Dem gegenüber hat die Legierung
V17 trotz einer mittleren Korngröße von 79.4 µm ein besseres Verhältnis von
Zugfestigkeit und Bruchdehnung. Positiv wirken sich an dieser Stelle das verfor-
mungsfreie Ausgangsgefüge und eine SFE von 19 mJ/m2 bei Raumtemperatur
aus. Insgesamt ergibt sich kein markanter Zusammenhang zwischen Korngröße
und Temperatur bzw. aktiven Verformungsmechanismus, bei welchem die mecha-
nischen Eigenschaften besonders positiv erscheinen.
Im Gegensatz dazu sind bei der industriell hergestellten Güte eindeutige Zu-
sammenhänge zwischen dem Gefüge und der Temperatur erkennbar (siehe Ab-
schnitt 4.2.2). In Diagramm 5.2 a sind zwei Gebiete mit einem hohen Wert für
die Kombination aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung zu erkennen. Wie aus den
EBSD und Synchrotronuntersuchungen hervorgeht, sind dies Bereiche mit den
höchsten Anteilen an mechanischen Zwillingen und ϵ-Martensit. Günstige me-
chanische Eigenschaften ergeben sich somit aufgrund der beiden Verformungsme-
chanismen TRIP und TWIP. Ab Raumtemperatur ist die Zwillingsbildung für alle
Korngrößen aktiv und günstig für die mechanischen Eigenschaften. Im geringeren
Maße gilt dies für den Temperaturbereich von 200 bis 260 K. Die maximale Zugfe-
stigkeit und Bruchdehnung wird maßgeblich von der Korngröße bestimmt. In die-
sem Bereich ist ausschließlich ϵ-Martensitbildung für die Verfestigung ausschlag-
gebend. Wie in Abschnitt 2.5 bereits erläutert, ist die ϵ-Martensitlamellendicke
von der Korngröße abhängig. Mit zunehmender Korngröße nimmt zwar der ϵ-
Martensitanteil zu, gleichzeitig wächst aber auch die Lamellendicke. Dies bringt
zwei wesentliche Konsequenzen mit sich. Zum einen reduziert sich die effekti-
ve freie Weglänge für Versetzungsbewegung nicht im gleichen Maße, wie es der
ϵ-Martensitanteil vermuten lässt. Zum anderen wird der Werkstoff mit zuneh-
mender Lamellenbreite für Spaltbruch empfindlicher, da relevante Phasenanteile
mit hexagonaler Gefügestruktur vorliegen.
• Die mechanischen Eigenschaften werden vom TRIP- und TWIP-Effekt gün-
stig beeinflusst. Die quantitative Auswirkung wird durch die jeweiligen An-
teile der einzelnen Verformungsphasen bestimmt. Die Umformbarkeit steigt
mit zunehmenden Anteilen von mechanischen Zwillingen oder ϵ-Martensit.
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• Die Temperatur wirkt sich indirekt über die SFE auf den dominierenden
Verformungsmechanismus aus. In Kombination mit der chemischen Zusam-
mensetzung kann, basierend auf den Mechanismenkarten von Saeed-Akbari
u. a. [72], das Eigenschaftsprofil hochmanganhaltiger Werkstoffe qualitativ
bewertet werden.
• Die Korngröße beeinflusst die Streckgrenze Rp unabhängig vom aktiven Ver-
formungsmechanismus. Im Gegensatz dazu variiert die Umformbarkeit in
Abhängigkeit von der Korngröße, wenn der TRIP-Effekt dominiert. Mit stei-
gender Korngröße nimmt die mittlere Paketbreite der ϵ-Martensitlamellen
und damit der Volumenanteil zu (siehe Diagramm 2.9). Die ϵ-Martensitphase
wirkt sich kritisch auf das Versagensverhalten aus.
In Abschnitt 2.6 wird die Schädigung und das Versagen hochmanganhaltiger
Stähle untersucht. Die hier untersuchten Stähle weisen für alle Prüftemperaturen
überwiegend ein duktiles Versagensverhalten auf. Sind ϵ-Martensitphaseanteile
vorhanden, so ist partiell auch Spaltbruch zu erkennen. Ergänzend dazu wurden
für die Güten A und B bei Temperaturen unterhalb von 233 K geringe Anteile (<
1 %) von α′-Martensit gefunden, welche ebenfalls zu Spaltbruch führen können.
In Abbildung 4.50 sind alle Bruchflächen der industriellen Gefüge bei variierender
Temperatur zusammengefasst. Wie bereits zuvor beschrieben, wird die maximale
Festigkeit unmittelbar vor der Bruchdehnung erreicht. In Übereinstimmung mit
Bayraktar u. a. [7] und Abbasi u. a. [1] wurde die Nukleation von linienhaft ange-
ordneten Mikroporen gefunden. In Abschnitt 4.5 sind lichtoptische Aufnahmen
gezeigt, welche neben Einschlüssen auch eine vergleichbare Anordnung von Poren
veranschaulichen. Diese sind jedoch in ihrem Wachstum gehemmt, da es zu kei-
ner Lokalisierung kommt. Erst wenn der Werkstoff nicht weiter verfestigen kann,
kommt es lokal zu Porenwachstum und schließlich zum Versagen.
Parameterbestimmung
Der dominierende Verformungsmechanismus kann mit Hilfe der SFE und damit
der chemischen Zusammensetzung und Temperatur vorhergesagt werden. Che-
mische Heterogenitäten auf mikrostruktureller Ebene innerhalb des betrachteten
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Gefüges führen bei der hier betrachteten industriellen Legierung zum parallelen
Auftreten des TRIP- und TWIP-Effektes bei Raumtemperatur. Die Korngrö-
ße hat keinen Einfluss auf die SFE, jedoch auf den Anteil der jeweiligen Ver-
formungsphase. Die Entwicklung der Anteile der mechanischen Zwillinge und
des ϵ-Martensit wird empirisch mit einem exponentiellen Wachstumsgesetz be-
schrieben. Hierzu sind jeweils zwei Parameter (β, fsat) notwendig, welche aus
experimentellen Untersuchungen bestimmt werden müssen (Gl. 2.22). Die experi-
mentelle Ermittlung der mechanischen Zwillinge konnte mit der EBSD Methode
durchgeführt werden. Die Messung basiert auf der Erkennung von Drehungen an
der < 111 > Achse um 60◦ zwischen dem Ursprungsgitter und dem verzwilling-
ten Bereich. Die Zwillingsdicke ist von der Korngröße und der SFE abhängig, so
dass bei zu geringen Abmessungen die Detektierung erschwert wird. Die exakte
Messung der Zwillingsgrenzen ist somit an die Auflösungsfähigkeit des Messsy-
stems gekoppelt. Untersuchungen mit Hilfe von Synchrotronstrahlung wurden für
die Ermittlung der ϵ-Martensitphase genutzt. Mit einer maximalen Abweichung
von weniger als einem Prozent konnte der ϵ-Martensitanteil zuverlässig bestimmt
werden. Diese Untersuchungsmethode hat mehrere Vorteile gegenüber der EBSD-
Messung, wenn es lediglich um die Bestimmung von Phasenanteilen geht. Es ist
keine aufwendige Oberflächenvorbereitung notwendig und die Messdauer ist um
ein Vielfaches kürzer, um nur zwei Vorteile zu nennen. Zur Bestimmung der Zwil-
lingsanteile ist dieses Verfahren nicht geeignet, da in diesem Fall die Erkennung
von Strukturen notwendig ist.
In Diagramm 5.3 a und b ist der Parameter f sat für den TRIP- und TWIP-
Effekt in Abhängigkeit der Temperatur und Korngröße aufgetragen. Für die me-
chanische Zwillingsbildung und die martensitische Phasenumwandlung steigt der
Parameter mit größer werdender Korngröße. Der Volumenanteil der beiden Ver-
formungsphasen ist somit direkt an das Gefüge gekoppelt. Für beide Verformungs-
mechanismen ergibt sich ein günstiger Temperaturbereich, vergleichbar zu den
Mechanismenkarten von [72]. Eine Über- oder Unterschreitung führt zu Erniedri-
gung des Parameters f sat. In einem Bereich von 300 bis 460 K und mit zuneh-
mender Korngröße erhöht sich der Parameter f sattwin. Dies erniedrigt im gleichen
Maße die mittlere freie Weglänge für die Versetzungsbewegung und wirkt sich so-
mit unmittelbar auf die Verfestigung des Werkstoffes aus. Für den Parameter f satϵ
118
5.1 Ergebnisse
0.2
0.4
0.6
0.8
20
 m
J/
m
2
55
 m
J/
m
2
135 µm
G
ra
in
 S
iz
e 
[µ
m
]
0
50
100
150
Temperature [K]
250 300 350 400 450 500
(a)
0.2
0.4
0.6
0.8
G
ra
in
 S
iz
e 
[µ
m
]
0
50
100
Temperature [K]
0 50 100 150 200 250
(b)
Abbildung 5.3: Darstellung der Parameter (a) f sattwin und (b) f satϵ in Abhängigkeit
der Temperatur und Korngröße.
finden sich in einem Bereich von 100 bis 200 K maximale Werte. Die Verfestigung
ist allerdings nicht ausschließlich vom absoluten ϵ-Martensitanteil abhängig. Wie
zuvor beschrieben, ist die Breite der einzelnen ϵ-Martensitlamellen relevant.
RVE Modell und Validierung
Für die RVE Generierung wurde das Programm RVEgen entwickelt. Der Auf-
bau eines numerischen Geometriemodells mit den notwendigen Randbedingun-
gen, kann mit Hilfe einer einzigen Software schnell durchgeführt werden. Durch
die plattformunabhängige Programmierung ist der Einsatz auf unterschiedlichen
Betriebsystemen möglich. Der modulare Aufbau bietet zudem die Möglichkeit
weitere Funktionen durch die Einbindung entsprechender Bibliotheken zu ergän-
zen. Basierend auf der polykristallinen Gefügestruktur werden statistische Geo-
metrien mit Hilfe der Voronoi Zerlegung erstellt. In experimentellen Untersuchun-
gen konnte eine Normalverteilung der Korngröße festgestellt werden. Diese wurde
im numerischen Modell durch die zufällige Verteilung der Kornmittelpunkte ent-
sprechend erzeugt. Die effektiven makroskopischen Eigenschaften werden durch
Homogenisierung 1. Ordnung des RVE berechnet. Das Materialmodell basiert auf
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der Berechnung der lokalen SFE und des damit aktivierten Verformungsmecha-
nismus. Die einzelnen Modelle für den TWIP- und TRIP-Effekt sind eine Erwei-
terung des Mecking-Kocks Modells. Dieses berechnet die Verfestigung aufgrund
von Versetzungsbildung und -auslöschung. Die verfestigende Wirkung der Verset-
zungen wird durch die mittlere freie Weglänge bestimmt. In dieser Arbeit wird
ergänzend zur mittleren Korngröße, der Zwillings und ϵ-Martensitanteil zur Be-
stimmung der mittleren freien Weglänge hinzugezogen. Diese erschweren, analog
zu den Korngrenzen, die Versetzungsbewegung und ermöglichen somit eine er-
höhte Verfestigungsfähigkeit des Werkstoffs. Die Validierung des Modells erfolgt
durch Vergleiche zwischen numerisch und experimentell bestimmten Fließkurven.
Neben dem Temperatureinfluss werden auch unterschiedliche Korngrößen unter-
sucht.
Für den einachsigen Zugversuch können die Spannungs- und Verfestigungskur-
ven gut vorhergesagt werden. Die Qualität der Vorhersage hängt in erster Linie
von den berechneten Anteilen mechanischer Zwillinge und ϵ-Martensit ab. Die lo-
kale Berechnung der SFE erlaubt es dem Modell, alle relevanten Verformungsme-
chanismen gleichermaßen zu berücksichtigen. Entscheidend für die Verfestigung
auf Mikroebene ist die kristallographische Orientierung der Einzelkörner. Durch
die Variierung des Taylor-Faktors innerhalb des RVE wird die statistische Orien-
tierungsverteilung im Gefüge berücksichtigt. Die Vorhersagequalität des Modells
ist somit für einachsige Deformation genügend. Jedoch muss davon ausgegangen
werden, dass die Lastunabhängigkeit des Taylor-Faktors bzw. die Isotropie des
Materialmodells für mehrachsige Belastungszustände nur bedingt geeignet ist.
Die Schädigung und das Versagen wird unter Berücksichtigung der Mehrach-
sigkeit lokal bestimmt. Die Wirkung von Einschlüssen und Mikroporen findet im
Schädigungsmodell keinen Eingang. Wie bereits zuvor erläutert, wird davon aus-
gegangen, dass es aufgrund der fehlenden Lokalisierung zu keinem signifikanten
Porenwachstum kommt. Vielmehr wird das Versagen des RVE mit der Zunahme
derjenigen Netzelemente korreliert, welche das beschriebene Versagenskriterium
erreicht haben. Das Versagen wird für die industriellen Güten mit TWIP-Effekt
mit einer geringen Abweichung gut vorhergesagt. Aus der numerischen Betrach-
tung auf Mikroebene können kritische Bereiche identifiziert werden. Im Wesent-
lichen tritt ein übermäßiges Versagen in Bereichen mit maximaler Verfestigung
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auf. Hier erreicht der Zwillings- und ϵ-Martensitphasenanteil den berechneten
Sättigungswert f sat.
5.2 Ausblick
Die mechanischen Eigenschaften der hier untersuchten Stähle sind u.a. von der
chemischen Zusammensetzung und der jeweiligen Prüftemperatur abhängig. Der
aktive Verformungsmechanismus kann gut mit Mechanismenkarten vorhergesagt
werden. Jedoch ergibt sich für Legierungen im Grenzbereich von 20 mJ/m2 ein
differenziertes Bild. Wie aus experimentellen Ergebnissen hervorgeht, können un-
terschiedliche Mechanismen parallel aktiviert werden. Es wurde gezeigt, dass He-
terogenitäten auf Mikroebene mit dem entwickelten Materialmodell berücksich-
tigt werden können. Die Entwicklung der einzelnen Phasenanteile beider Verfor-
mungsmechanismen in Abhängigkeit der Dehnung ist ein wesentlicher Bestandteil
der Modells. Hierfür wurden empirische Funktionen genutzt und an experimentel-
le Ergebnisse angepasst. Im Vergleich zur XRD Messung mit Synchrotronstrah-
lung, werden mit der EBSD Methode, basierend auf zweidimensionalen Informa-
tionen, Rückschlüsse auf das Volmen gezogen. Die Qualität des Bildes beeinflusst
somit das Ergebnis erheblich. Eine Verbesserung dieser Daten kann durch die
Messung mit Hilfe der Electron Channeling Contrast Imaging (ECCI) Methode
erreicht werden.
Das Versagen aufgrund von Zwillingsbildung ist Bestandteil des hier vorge-
stellten Modells. Dieses kann in einer weiteren Entwicklung auf die Schädigung
aufgrund des TRIP-Effektes erweitert werden. Ebenfalls muss die Wirkung der
vorhandenen MnS-Einschlüsse experimentell untersucht und in einem Schädi-
gungsmodell berücksichtigt werden. Weitere Einflussfaktoren sind auf makrosko-
pischer Ebene die Oberflächenqualität.
Die Bestrebung, den Werkstoff auf Gefügeebene umfassend beschreiben zu
können, ist notwendig, um auf der makroskopischen Skala Aussagen über die
Umformbarkeit treffen zu können. Das zukünftige Ziel ist ein numerische Makro-
modell, welches auf der mikromechanischen Simulation des Gefüges basiert.
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